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Nomenklatur
Die in dieser Arbeit verwendeten Formelzeichen und Abkürzungen richten sich nach der in
der Physik üblichen Nomenklatur. Sofern für verschiedene Sachverhalte die gleiche Symbolik
benutzt wurde, ist dies im Text vermerkt. 
Zusätzlich sei eingangs auf einige Konventionen hingewiesen:
• Vektoren werden fett, Matrizen doppelt unterstrichen dargestellt: F , M .
• die angegebenen Konzentrationen sind stets Atomanteile bzw. Molenbrüche.
• die Strukturbeschreibung in den Legierungsschmelzen basiert durchgängig auf dem Faber-
Ziman-Formalismus.
Im Text verwendete Abkürzungen
SLAD Studsvik Liquid and Amorphous Diffractometer
RMC Reverse Monte Carlo
NDIS Neutronendiffraktion mit Isotopensubstitution
SANS Small Angle Neutron Scattering, Neutronenkleinwinkelstreuung
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1 Einleitung
1 Einleitung
Löten in unterschiedlichsten Prozessformen ist eine der wichtigsten Verbindungstechniken in
der Metall- und Elektroindustrie. Dabei werden metallische Körper durch ein zum Schmelzen
gebrachtes Füllmetall,  das Lot, verbunden. Das schmelzflüssige Lot benetzt  die Einzelteile
und bildet so eine starre, leitfähige Verbindung aus. Es ist somit selbstverständlich, dass die
Qualität  der  Lötverbindung  wesentlich  durch  die  physikalischen  Eigenschaften  des  Lots
bestimmt wird. Insbesondere spielt dabei auch der flüssige Zustand eine entscheidende Rolle.
Aufgrund ihrer ausgezeichneten Eigenschaften kommen heute hauptsächlich Blei-Zinn Lote
zum Einsatz, so z.B. in der eutektischen Zusammensetzung Pb26Sn74. Aufgrund ökologischer
Bedenken ist es jedoch das gemeinsame Ziel führender Industrienationen, bei der Herstellung
elektrischer Schaltungen auf Blei zu verzichten. Dieses Ziel soll durch ein gesetzliches Verbot
erreicht  werden,  dessen  Inkrafttreten  jedoch  aufgrund  mangelnder  Alternativen  bisher
mehrfach verschoben werden musste.
Die  Auswahl  eines  Lotmaterials  wird  durch  eine  Vielzahl  von  Faktoren  beeinflusst.  Im
Verarbeitungsprozess  ist  zunächst  zu  beachten,  dass  der  Schmelzpunkt  der  gewählten
Legierung  nicht  zu  hoch  liegt,  um  eine  Beschädigung  der  zu  verbindenden  Teile
auszuschließen.  Weiterhin  spielen  Benetzungseigenschaften,  Materialkosten  und
-verfügbarkeit  sowie die  Verarbeitbarkeit mit  den in der Industrie üblichen Verfahren eine
wichtige  Rolle.  Weiterhin  wird  die  Qualität  der  Lötverbindung  durch  die  elektrischen,
thermischen und mechanischen Eigenschaften des verwendeten Lots wesentlich bestimmt.
Anhand dieser Bedingungen wurden mehrere Legierungen als Ersatz für das konventionelle
Blei-Zinn Lot vorgeschlagen. Eine Übersicht  liefert  z.B.  [Abt00].  Die meisten Kandidaten
basieren weiterhin auf Zinn. Dazu werden Metalle legiert, die in Verbindung mit Zinn eine
eutektische Reaktion zeigen. Zunehmend stehen auch ternäre oder noch komplexere Systeme
im Mittelpunkt der Forschung. Diese Arbeit konzentriert sich auf das ternäre System Ag-Cu-
Sn  sowie  dessen  binäre  Randsysteme  Ag-Sn  und  Cu-Sn.  Wichtige  physikalische
Eigenschaften  dieses  Systems  sind  bisher  nicht  in  ausreichender  Quantität  oder  Qualität
untersucht worden. 
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In  Fortsetzung  der  Arbeiten  in  [Kle03] soll  die  Untersuchung  der  Struktur  der
Legierungsschmelzen  im  Zentrum  stehen.  Dazu  werden  sowohl  Röntgen-  als  auch
Neutronenbeugungsexperimente durchgeführt, deren Ergebnisse mit Hilfe der Reverse Monte
Carlo Methode interpretiert werden sollen.
Die  Benetzung  zwischen  Lot  und  Unterlage  wird  wesentlichen  durch  die
Oberflächenspannung  des  Lotes  beeinflusst.  Die  Messung  und  Modellierung  der
Oberflächenspannung  der  Ag-Cu-Sn  Legierungsschmelzen  ist  daher  Thema  des  zweiten
Teiles dieser Arbeit. Zur Vervollständigung sollen schließlich auch neuere Untersuchungen
zur Viskosität vorgestellt werden.
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2 Das ternäre Ag-Cu-Sn System
Aussichtsreiche  Kandidaten  für  den  Ersatz  des  konventionellen  Zinn-Blei-Lotes  sind
Legierungen aus dem System Ag-Cu-Sn. Anhaltspunkte für deren besondere Eignung, aber
auch Probleme die in der Anwendung als Lotmaterial auftreten, ergeben sich schon anhand
der Phasendiagramme. Diese sollen in diesem Abschnitt einführend vorgestellt werden.
2.1 Die binären Randsysteme
2.1.1 Cu-Sn
Abbildung 2.1: Cu-Sn Phasendiagramm, [Mas86]
Die zinnreiche Seite des Systems, die gerade im Hinblick auf die Entwicklung bleifreier Lote
Beachtung  findet,  wird  durch  einen  eutektischen  Punkt  bei  98.3  Atom-%  Zinn  mit  der
Schmelztemperatur von  227°C geprägt. Weiter  auf der kupferreichen Seite fallen dagegen
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mehrere  intermetallische Verbindungen auf.  Besonders  hervorzuheben  sind  die  hexagonal
dichtest  gepackte  e-Phase  (Cu3Sn),  die  auch  bei  Abkühlung auf  Zimmertemperatur  stabil
bleibt und die ebenfalls hexagonale h-Phase (Cu6Sn5), die bei Temperaturen J<189°C in eine
monokline  Struktur  (h')  übergeht.  Sowohl  die  genannten  Phasen  e,  h,  als  auch  b und  d
schmelzen peritektisch. 
Die  Phasen  b,  g,  d und  e sind  vom Hume-Rothery-Typ.  Diese  treten  in  Legierungen aus
Übergangsmetallen und Metallen der Hauptgruppen auf. Bestimmend für das Verhalten dieser
Verbindungen  ist  die  mittlere  Valenzelektronenkonzentration e/a.  Da  die
Valenzelektronenzahl in den Komponenten dieser Legierungsklasse unterschiedlich ist, kann
durch Veränderung der Zusammensetzung auch die mittlere Valenzelektronenzahl je Atom
variiert  werden.  Bestimmte  e/a-Verhältnisse  können  dabei  zu  einer  elektronischen
Stabilisierung der Struktur führen. Daher zeichnen sich Hume-Rothery-Phasen oftmals durch
ein  schmales  Homogenitätsgebiet aus.  Zudem  ist  -  aufgrund  des  elektronischen
Bindungscharakters - mit Einflüssen auf die elektrischen Eigenschaften der Legierungen zu
rechnen: Es kommt zu einem Maximum im spezifischen elektrischen Widerstandes. 
Speziell  die  Cu3Sn-Phase  charakterisiert  das  System  nicht  nur  im  festen  Zustand.  Viele
Eigenschaften  der  Schmelzen  werden  ebenfalls  der  Existenz  von  Cu3Sn-artigen  Clustern
zugeschrieben. So kann z.B. in den  Isothermen des spezifischen elektrischen Widerstandes
der Cu-Sn Schmelzen ein Maximum bei der Cu3Sn-Stöchiometrie gefunden werden [Rol57].
Kupfer ist praktisch unlöslich in festem Zinn. Im Gegensatz dazu können bis zu 9.1 Atom-%
Sn in festem Kupfer gelöst werden. Im flüssigen Zustand ist das System vollständig mischbar,
es treten also keinerlei Mischungslücken auf. 
2.1.2 Ag-Sn
Auch  das  Ag-Sn-System  weist  ein  zinnreiches  Eutektikum (96.2  Atom-% Sn,
Schmelztemperatur  221°C)  auf.  Wie  schon  im  Cu-Sn  treten  auf  der  zinnarmen  Seite
intermetallische Verbindungen auf. Die  e-Phase mit der Stöchiometrie Ag3Sn zeigt, wie die
Cu3Sn-Phase, ein schmales Homogenitätsgebiet und ist vom Hume-Rothery-Typ. Die z-Phase
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ist in einem breiteren Konzentrationsgebiet stabil, dessen Ausdehnung auf der Zinnseite stark
temperaturabhängig ist.  Beide Phasen schmelzen peritektisch bei Temperaturen von  480°C
bzw. 724°C. 
Ähnlich wie im Cu-Sn-System ist das Übergangsmetall Ag nicht im Sn löslich. Umgekehrt
können bis zu 11.5 Atom-% Zinn in festem Silber gelöst sein.
Abbildung 2.2: Ag-Sn Phasendiagramm, [Mas86]
2.1.3 Ag-Cu
Das binäre Ag-Cu System ist  ein einfaches  eutektisches System mit  Randlöslichkeiten der
Komponenten. Bis zu 13.5 Atom-% Kupfer können in festem Silber gelöst werden, wogegen
Kupfer maximal  5% Silber aufnehmen kann. Das Eutektikum Ag60Cu40 schmilzt bei  780°C.
Während diese Schmelztemperatur für einen Einsatz als bleifreies Weichlot viel zu hoch ist
sind Hartlote auf Ag-Cu-Basis im Einsatz. Das Phasendiagramm zeigt keine intermetallischen
Phasen.
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Abbildung 2.3: Ag-Cu Phasendiagramm, [Mas86].
2.2 Der ternäre Körper
Abbildung 2.4 stellt die Liquidusprojektion des ternären Ag-Cu-Sn Systems vor. Im Hinblick
auf  die  Suche  bleifreier  Weichlote  ist  aufgrund  der  niedrigen  Schmelztemperaturen  die
Zinnecke interessant. Hier fällt v.a. das ternäre Eutektikum mit einer Zusammensetzung von
Ag3.7Cu0.8Sn95.5 (Punkt U7) und einer Schmelztemperatur von  217°C auf. Davon ausgehend
erstreckt  sich  eine  eutektische Rinne  bis  zu  einer  Legierungszusammensetzung
Ag40.4Cu35.7Sn23.9 (U4,  Liquidustemperatur 540°C).  Auffällig  ist  weiterhin,  dass  an  den
Phasengrenzen jeweils intermetallische Phasen aus den binären Randsystemen Ag-Sn und Cu-
Sn  im  Gleichgewicht  stehen.  Es  werden  jedoch  keine  ternären  intermetallischen  Phasen
ausgebildet.  Speziell  am  ternären  eutektischen Punkt  steht  die  Schmelze  mit  den  festen
Phasen Sn, Cu6Sn5 sowie Ag3Sn im Gleichgewicht.
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Abbildung 2.4: Liquidusprojektion des ternären Systems Ag-Cu-Sn, [Vil97].
Hier  werden  auch  einige  der  Hauptprobleme  bei  der  Anwendung  eines  Ag-Cu-Sn-Lotes
deutlich.  Zunächst  ist  die  minimale  im System erreichbare Schmelztemperatur  von  217°C
immer noch ca. 35°C über der Schmelztemperatur des konventionellen Pb-Sn-Lotes Pb26Sn74.
Dies  führt  zu  Problemen  im  Zuge  der  Verarbeitung,  da  die  üblicherweise  verwendeten
Leiterplattenmaterialien,  aber  auch  die  zu  verlötenden  Baugruppen stark  hitzeempfindlich
sind. Zudem zeigt das binäre System Zinn-Blei ein ähnliches Phasendiagramm wie Ag-Cu. Im
Ag-Cu-Sn System treten dagegen intermetallische Phasen auf. Es ist daher zu erwarten, dass
das  Lotmaterial in  mehreren Phasen mit  Korngrenzen zwischen den einzelnen  Kristalliten
erstarrt, was sowohl die mechanischen (Festigkeit), thermischen (Wärmeleitung, thermische
Spannungen)  als  auch  die  elektrischen  (Leitfähigkeit)  Eigenschaften  der  Lötverbindung
beeinflusst.
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3.1 Theoretische Grundlagen der Strukturbeschreibung
3.1.1 Paarverteilung und RDF
Zur Beschreibung der atomaren Struktur in nichtkristallinen Materialien wird üblicherweise
auf das Konzept der Verteilungsfunktionen zurückgegriffen. Im folgenden soll daher kurz auf
die Bedeutung der Paarverteilungsfunktion eingegangen werden. Detailliertere Darstellungen
finden sich z.B. in [Ege67], [Was80] oder [Hoy86].
Mit r1 , r2 , , r N sollen im weiteren die Positionen der Atome in der Schmelze bezeichnet
werden.  Dann  kann  eine  Einteilchendichte 1r  sowie  eine  Zweiteilchendichte 2r 
eingeführt werden:
1r =∑
i=1
N
r−r i  , 
2r , r ' =∑
i=1
N
∑
j=1, i≠ j
N
r−r ir '−r j . (3.1)
In realen Stoffen haben die Atome jedoch keine festen Positionen. Nach den Gesetzen der
statistischen Mechanik ist die Wahrscheinlichkeit, die Atome bei einer festen Temperatur  T
auf festgelegten Positionen ri innerhalb kleiner Volumina d3ri zu finden proportional zu 
exp[− r1 , r2 ,r N k BT ] ,
wenn  das  Potential  im  System  durch r1 , r 2 ,r N  gegeben  ist.  Mit  diesen
Wahrscheinlichkeitsfaktoren kann nun über alle möglichen Zustände  gemittelt werden. Man
erhält  damit  mittlere Anzahldichteverteilungsfunktionen n1r  bzw. n2r , r '  .  Da stets  N
Teilchen im gesamten Volumen vorhanden sind, gilt für diese Größen stets
∫
V
d3 r n1r =N , ∫
V
∫
V
d3 r d3 r ' n2r , r ' =N N−1 . (3.2)
Da Flüssigkeiten isotrope und homogene Systeme sind, ist die Einteilchendichte nicht von r
und die  Zweiteilchendichte nur  vom Abstand r=∣r−r '∣ zwischen zwei  Atomen abhängig.
Aufgrund der integralen Forderung in Gleichung (3.2) gilt dann auch
n1r =N
V
=:0 . (3.3)
Die Funktion
g r :=n
2r 
n1⋅n1
= 1
0
2⋅n
2r  (3.4)
gibt die Wahrscheinlichkeit an, in einem System mit der mittleren Anzahldichte 0=
N
V ein
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Atom im Abstand r von einem beliebig gewählten Aufatom zu finden. Man nennt sie daher
auch Paarverteilungsfunktion. Sie enthält jedoch nur eindimensionale Informationen über das
untersuchte System. Für große Abstände r wird man stets ein Atom im betrachteten Abstand
finden. Für kleine r ist jedoch zu beachten, dass sich die Teilchen nicht beliebig nah kommen
können. Diese Überlegungen führen zu den charakteristischen Grenzwerten 
lim
r∞
g r =1, lim
r0
g r =0 . (3.5)
In ähnlicher Weise können auch Dreiteilchenverteilungsfunktionen definiert werden. Sie sind
jedoch nicht durch Streuexperimente bestimmbar und sollen daher hier nicht näher betrachtet
werden.
Abbildung 3.1: Schematische Darstellung der Paarverteilung g(r) und der radialen
Verteilungsfunktion
Zusätzlich  zur  Paarverteilung  g(r) wird  oftmals  auch  die  so  genannte radiale
Verteilungsfunktion
RDF=40 r
2⋅g r  (3.6)
zur Diskussion der Struktur  nichtkristalliner Materialien herangezogen. Sie gibt die Anzahl
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der Atome in einer Kugelschale zwischen r=R und r=R+dR an und ist daher zur Bestimmung
von  Koordinationsszahlen geeignet.  Paarverteilung und radiale Verteilungsfunktion sind in
Abbildung 3.1 gegenübergestellt.
3.1.2 Verknüpfung von Streuexperiment und Paarverteilung
Zur  experimentellen  Untersuchung  der  atomaren  Struktur  werden  Streuexperimente
durchgeführt.  In  der  vorliegenden  Arbeit  kommen  sowohl  Röntgen-  als  auch
Neutronenweitwinkelstreuung zum Einsatz.
Die kohärent gestreute Intensität in einem solchen Experiment als Funktion des Betrages des
Streuvektors 
Q=∣Q−Q '∣= 4sin

(3.7)
 ist gegeben durch das statistische Mittel des Betragsquadrates der von Atomen am Orte  ri
bzw. rj gestreuten Amplitude:
I coh Q=〈 A Q A Q〉=〈∑i ∑j f i Q f j Qexp [−iQ r i−r j ]〉 . (3.8)
Die  fi(Q) bezeichnen dabei die atomaren Streufaktoren. Im Falle der Röntgenstreuung sind
diese  durch  die  Atomformfaktoren gegeben  und  abhängig  von  Q.  Betrachtet  man
Neutronenstreuexperimente,  so  ist  die  kohärente  Streulänge bicoh=const. zu  verwenden.  Im
kristallinen Festkörper sind die relativen Atompositionen r i−r j konstant, und Q formt das
reziproke  Gitter.  Im  flüssigen  oder  amorphen  Zustand  kann  die  Summation in  (3.8)  als
Mittelung über alle Positionen aufgefasst werden. Zudem sind aufgrund der Radialsymmetrie
sowohl f als auch Icoh nur vom Betrag des Streuvektors abhängig.
Im einkomponentigen Fall reduziert sich (3.8) zu
I coh Q = f 2Q〈∑i ∑j exp[−iQ r i−r j ]〉 . (3.8a)
Die Größe
I cohQ 
Nf 2Q
=
I A
cohQ
f 2Q
= 1
N 〈exp [−iQ r i−r j]〉 :=S Q  (3.9)
wird als Strukturfaktor bezeichnet.  I Acoh Q gibt dabei die kohärent  gestreute Intensität  je
Atom an. Da die Streuintensität pro Atom für große Beträge des Streuvektors gegen f 2 strebt,
d.h. jedes Atom streut unabhängig von den umgebenden Atomen, gilt
lim
Q∞
S Q=1 .
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Mit  Hilfe  einer  Fourier-Transformation  kann  nun  aus  dem  experimentell  ermittelten
Strukturfaktor S(Q) eine Paarverteilungsfunktion g(r) gewonnen werden:
g r −1= 1
220 r
∫dQ [S Q −1]⋅Q⋅sin Qr 
⇔
S Q−1=40∫d r [g r −1]⋅r2 sin Qr Qr
. (3.10)
3.1.3 Mehrkomponentige Systeme – partielle Strukturfaktoren und Paarverteilungen
Das Konzept der Verteilungsfunktionen lässt sich in analog zu obigen Betrachtungen auch auf
Systeme  mit  K Komponenten  ausdehnen.  Durch  Verwendung  partieller
Anzahldichtefunktionen rij(r), die die Verteilung von Atomen der Sorte j um ein Aufatom der
Sorte  i beschreiben,  erhält man  K(K+1)/2 so genannte partielle Paarverteilungen  gij(r).  Sie
geben  die  Wahrscheinlichkeit  des  Auftretens  von  Atompaarungen  i-j wieder.  Analog  zu
Gleichung (3.10) erhält  man mittels  Fouriertransformation partielle Strukturfaktoren  Sij(Q).
Durch Streuexperimente ist jedoch nur der totale Strukturfaktor der Schmelze bestimmbar.
Dieser ist durch eine gewichtete Summe 
S Q=∑
i , j=1
K
w ij QS ij Q (3.11)
der partiellen Strukturfaktoren gegeben  [Fab65]. Die  Wichtungsfaktoren unterscheiden sich
dabei  je  nach  Zusammensetzung  der  Probe  und  der  Art  des  durchgeführten
Streuexperimentes:
w ij
X Q=ci c j
f i Q  f j Q 
〈 f Q 〉2
, wij
N=ci c j
bi
cohb j
coh
〈bcoh〉2
. (3.12)
Im Falle  von  Röntgendiffraktionsexperimenten bestimmen also die  Atomformfaktoren den
Beitrag der jeweiligen Atomsorte zum totalen Strukturfaktor. Für Neutronenstreuexperimente
sind  jedoch  die  kohärenten  Streulängen  bcoh zu  verwenden.  Diese  sind  nicht  vom
Streuvektorbetrag abhängig, unterscheiden sich aber für die einzelnen Isotope eines Elements. 
Zur  Bestimmung  der  partiellen  Strukturfaktoren  ist  demnach  das  Lösen  eines  linearen
Gleichungssystems  mit  K(K+1)/2 unbekannten  Größen  erforderlich.  Im Allgemeinen  sind
demnach eine ebenso große Anzahl verschiedener Streuexperimente erforderlich, in denen die
Wichtungsfaktoren  der  einzelnen  partiellen  Strukturfaktoren  hinreichend  verschieden  sein
sollten. In der Literatur (z.B.  [Ste69]) werden dazu verschiedene Verfahren vorgeschlagen,
v.a. zur Untersuchung binärer Legierungen:
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• Kombination von je einem Röntgen-, Neutronen- und Elektronenbeugungsexperiment.
• Neutronenweitwinkelstreuung mit Isotopensubstitution (NDIS, siehe z.B. [End66]).
• Verwendung so  genannter Nulllegierungen,  d.h.  einer  der  Wichtungsfaktoren  ist  Null
aufgrund negativer Neutronenstreulängen einiger Isotope.
• Isomorphe Substitution,  d.h.  Ersetzen einer Komponente durch ein anderes Element mit
ähnlichen Eigenschaften.
• Kombination  dreier  Röntgenbeugungsexperimente unter  Ausnutzung  der  anomalen
Streuung
In der vorliegenden Arbeit sollen zu diesem Zweck Computersimulationen nach der RMC-
Methode  durchgeführt  werden.  Diese  werden  in  einem  späteren  Abschnitt  ausführlicher
beschrieben.
3.1.4 Bestimmung von Koordinationszahlen
Abbildung 3.2: Wahl der Integrationsgrenzen zur Bestimmung von NI
Wählt  man  ein  beliebiges  Aufatom  in  der  Schmelze,  so  können  die  umliegenden
Nachbaratome  in  Koordinationssphären  eingeteilt  werden.  Die  Nummer  der
15
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Koordinationssphäre wird üblicherweise als römische Hochzahl angegeben. Die experimentell
bestimmbaren Radien entsprechen den Positionen der Maxima in der Paarverteilungsfunktion
g(r).  Die  Zahl  der  Atome  kann  aus  der  Fläche  unter  dem  der  interessierenden
Koordinationssphäre entsprechenden Maxima der radialen Verteilungsfunktion RDF (vgl. Gl.
(3.6)) bestimmt werden. Speziell für die erste Koordinationssphäre gilt:
N I= ∫
r I−
r I '
d r 40 g r  . (3.13)
Dabei  ist  jedoch  die  Wahl  der  Integrationsgrenzen  im  Allgemeinen  nicht  ohne  Willkür
möglich. Die meistgenutzten Verfahren sind in Abbildung 3.2 dargestellt:
• Integration bis zur Position des Maximums r I . Dann ist N symI =2F .
• Integration bis zum ersten Minimum der RDF. Dann ist N MinI =F .
• Extrapolation  des  Peakverlaufes bis  zur  Abszisse  und Integration  über  die  extrapolierte
Kurve. Dann ist N AbszI =F .
Die derart  bestimmten Koordinationszahlen unterscheiden sich z.T.  erheblich voneinander.
Hier soll daher ausschließlich die Minimum-Methode eingesetzt werden.
In  mehrkomponentigen Systemen  führt  diese  Überlegung  anhand  partieller
Paarverteilungsfunktionen zu so genannten partiellen Koordinationszahlen N ijI . Diese geben
Auskunft  über  die  Zahl  der  j-Atome  in  einer  Koordinationssphäre  um  ein  als  Aufpunkt
gewähltes i-Atom. Es gilt:
N ij
I= ∫
r ij
I−
r ij
I '
d r 4 r20c j g ij r  . (3.14)
Dabei  ist  die  Anzahl  der  Paare  1-2  gleich  der  Anzahl  der  2-1  Paare,  d.h.  es  ist  stets
c1⋅N 12
I =c2⋅N 21
I  erfüllt. Die totale Koordinationszahl NI kann man schließlich als gewichtete
Summe  der  partiellen  Koordinationszahlen  erhalten.  Wie  schon  im  Fall  der  partiellen
Strukturfaktoren hängen die Wichtungsfaktoren von der Art des durchgeführten Experimentes
ab.
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3.1.5 Nahordnungsparameter
Zur Charakterisierung der Nahordnung in binären Schmelzen kann nach Steeb und Gebhardt
[Ste70] der Cowleysche Nahordnungsparameter [Cow50] herangezogen werden. Er wird aus
den partiellen und der mittleren Koordinationszahl in der untersuchten Flüssigkeit berechnet:
=
N 11
I −z⋅c1
z⋅c2
=1−
N 12
I
z⋅c2
. (3.15)
Dabei bezeichnet z die mittlere Koordinationszahl
z=N 11
I N 12
I =N 22
I N 21
I . (3.16)
Der so definierte Nahordnungsparameter kann zwischen zwei Extremwerten variieren:
• Für  den  Fall  der  vollständigen  Eigenkoordination,  d.h.  die  Atome  in  der  Schmelze
gruppieren sich ausschließlich um andere Atome der gleichen Sorte, ist  N 12I =N 21I =0 und
 nimmt den Maximalwert E=1 an.
• Liegt  dagegen  vollständige  Fremdkoordination  vor,  d.h.  es  existieren  ausschließlich
Atompaare 1-2,  so ist N 11I =N 22I =0 und demnach 
F=−
c1
c2
.  In diesem Fall  spricht man
oftmals auch von Verbindungsbildung oder chemischer Nahordnung.
Dazwischen liegt der Fall der statistischen Verteilung der Atome. Dafür gilt N 11I =N 21I =c1 z
und N 22I =N 12I =c2 z und somit S=0 .
Mit Hilfe des Cowley-Parameters lässt sich also eine quantitative Klassifizierung vornehmen.
Jedoch ist  zu beachten, dass bei der Ableitung von (3.15) der Zusammenhang (3.16) stets
vorausgesetzt ist. Diese Einschränkung kann unter Verwendung der von Cargill und Spaepen
vorgeschlagenen  Nahordnungsparameter 11 , 12 und 22  umgangen  werden  [Car81].
Diese sind wie folgt definiert:
11=−12
c2 z2
c1 z1
n22=−12
c1 z1
c2 z2
12=21=
N 12
I 〈 z 〉
c2 z1 z2
−1
, (3.17)
mit z1=N 11I N 12I , z 2=N 22I N 21I sowie 〈 z 〉=c1 z1c2 z2 .  Den  Definitionsgleichungen  kann
man entnehmen, dass ausschließlich  12 zur Charakterisierung notwendig ist. Analog zum
Cowleyschen Nahordnungsparameter kann man auch hier die drei Spezialfälle
• Eigenkoordination: 12E=−1
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• statistische Verteilung: 12S =0  sowie
• Fremdkoordination: 12F=1
angeben.
3.2 Experimentelle Anordnungen und Aufbereitung der Messdaten
3.2.1 Röntgenweitwinkelstreuung
3.2.1.1 q-q-Diffraktometer
Zur  Durchführung  von  Streuexperimenten  steht  ein  in  Bragg-Brentano-Fokussierung
arbeitendes  Diffraktometer  zur  Verfügung.  Die  Probe  liegt  dazu  waagerecht  in  einem
Graphittiegel. Durch das  Zusammenwirken von Schwerkraft  und Oberflächenspannung ist
dabei gewährleistet, dass der bestrahlte Bereich der Probenoberfläche stets horizontal ist. 
Im Zentrum der Anlage steht eine ortsfeste  Hochtemperaturkammer. Vor Messbeginn kann
diese  bis  zu  einem  Enddruck  von  5·10-5 mbar  evakuiert  und  anschließend  mit  einem
Schutzgasgemisch  aus  Ar  mit  10%  H2 geflutet  werden.  Aufgrund  der  reduzierenden
Eigenschaften des Wasserstoffs bei höheren Temperaturen kann damit sichergestellt werden,
dass  die  Messung nicht  durch  Oxidfilme auf der Probenoberfläche verfälscht  wird.  In der
Probenkammer ist ein Heizer montiert, der Untersuchungen bei Maximaltemperaturen von bis
zu  1200°C  ermöglicht.  Die  Temperaturmessung  ist  mit  Hilfe  eines  Thermoelementes
realisiert,  dass  in  eine  Bohrung  im  Probentiegel eingeschoben  werden  kann.  Somit  wird
immer  die  exakte  Probentemperatur gemessen.  Anhand  der  Schmelztemperaturen  reiner
Materialien  konnte  ein  maximaler  Fehler  der  Temperaturmessung  von  DT=3  K ermittelt
werden.  Die  Regelung  der  Temperatur  erfolgt  mit  einem  Regler  der  Firma  Eurotherm.
Während der Messung wird die Temperatur innerhalb ±1 K konstant gehalten. Um den Heizer
kann zusätzlich ein Wärmeschild  eingebracht  werden.  Die Kammer und der  Wärmeschild
weisen Beryllium-Fenster für die einfallende bzw. reflektierte Strahlung auf.
Strahlungsquelle und Detektor bewegen sich gleichzeitig in  entgegengesetzter Richtung um
die Probe. Dies geschieht mit Hilfe einer durch einen Schrittmotor angetriebenen Spindel, die
beide  Arme  in  gleichen  Winkeln  bewegt.  Diese  Funktionsweise  gibt  dem
Diffraktometeraufbau auch den Namen q-q-Diffraktometer. Der Strahlengang ist schematisch
18
3 Struktur der Schmelzen
in  Abbildung  3.3  dargestellt.  Abbildung  3.4  zeigt  das  Diffraktometer  mit  geöffneter
Hochtemperaturkammer. 
Abbildung 3.3: Schematische Darstellung des Messprinzips am q-q-Diffraktometer
Verwendet  wird  eine  wassergekühlte  Molybdän-Röntgenröhre,  die  mit  einer
Beschleunigungsspannung von UB=45 kV und einem Strom von I=30 mA betrieben wird. Der
reflektierte  Strahl  wird  mit  Hilfe  eines  fokussierenden  Graphitmonochromators auf  der
Sekundärseite  monochromatisiert. Dabei  können  jedoch  die K 1 und K 2 -Komponenten
nicht getrennt werden. Daher wird mit einer gemäß den Intensitätsverhältnissen  gemittelten
Wellenlänge  von  l=0.71069  Å gearbeitet.  Die  Detektion erfolgt  mit  Hilfe  eines
Szintillationsdetektors mit SEV und nachgeschaltetem elektronischen Analysator.
Mit  der  verwendeten  Strahlung  und  baulichen  Beschränkungen  sind  an  diesem  Gerät
Diffraktionsexperimente in  einem  Streuvektorbereich von 0.7 Å−1Q12 Å−1 durchführbar.
Dabei wird  zweckmäßigerweise eine Schrittweite von Q=0.05 Å−1 für  Streuvektorbeträge
Q5 Å−1 bzw. Q=0.1 Å−1 darüber  verwendet.  Dies  ermöglicht  eine  ausreichende
Auflösung im Bereich der ersten Maxima des Strukturfaktors bei  vertretbaren Messzeiten.
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Vor  Beginn  und während der  durchgeführten  Messserien  wurden  Referenzmessungen mit
einem  Si-Standardpräparat  durchgeführt.  Dabei  konnten  keine  Veränderungen  festgestellt
werden. Es ist somit sichergestellt, dass das Goniometer gut justiert ist.
Abbildung 3.4: q-q-Diffraktometer bei geöffneter Probenkammer. Der Probenofen ist separat
gezeigt.
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Abbildung 3.5: Referenzmessung am Si-Standardpräparat. Zum Vergleich sind die Reflexpositionen
aus der PDF-Kartei angegeben.
3.2.1.2 Wiggler-Beamline BW5 am HASYLAB, DESY
Weiterführende  Röntgenstreuexperimente konnten  an  der  Beamline  BW5  am  DORIS
Speicherring  am  Deutschen  Elektronensynchrotron DESY  durchgeführt  werden.  Die
Hauptvorteile  gegenüber  den  Messungen  am  q-q-Diffraktometer  sind  im  größeren
überstrichenen  Q-Bereich 0.7 Å−1Q20 Å−1 und der wesentlich höheren  Strahlintensität zu
sehen. Die Zählstatistik für große Streuwinkel kann weiterhin verbessert werden, indem die
Messung in zwei Teilen durchgeführt  wird,  wobei jeweils unterschiedliche  Absorberstufen
verwendet  werden.  Ergebnisse,  die  qualitativ  mit  den  am  q-q-Diffraktometer  gewonnenen
vergleichbar oder gar besser sind, können in wesentlich verkürzten Zeiten gewonnen werden.
Abbildung 3.6 zeigt den prinzipiellen Aufbau der Messanordnung.
Die  Experimente  werden  in  Transmission durchgeführt.  Der  einfallende  Strahl  wird  nach
Monochromatisierung mit  Hilfe  eines  Monitors  überwacht  und  durch  Kollimatoren und
Blenden auf eine Größe von 2 x 1 mm2 begrenzt. Die Probe ist dabei in einer dünnwandigen
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(Durchmesser: 2 mm, Wanddicke: 0.02 mm) Quarzglaskapillare eingeschmolzen. Diese steckt
während  der  Messungen  in  einem  mit  Strahlfenstern versehenen  Kupferblock,  der  durch
leistungsstarke IR-Strahler beleuchtet wird. Damit ist es möglich, innerhalb kürzester Zeit die
gewünschte Probentemperatur einzustellen.
Abbildung 3.6: Schematischer Aufbau der Wiggler-Beamline BW5
3.2.1.3 Korrektur und Normierung der Röntgendaten
Die  an  den  Messdaten  durchzuführenden  Korrekturen  umfassen  neben  gerätespezifischen
Geometriekorrekturen und  der  Subtraktion  von  Nullrate  (q-q-Diffraktometer)  bzw.
Hintergrundstreuung  (BW5:  leere  Quarzampulle)  die  Eliminierung  von  Einflüssen  durch
Absorption,  Polarisation  und,  besonders  am BW5,  durch  Totzeiteffekte. Eine  umfassende
Literaturübersicht findet sich z.B. in [Was80].
22
3 Struktur der Schmelzen
Anschließend  wird  der  Beitrag  der  Comptonstreuung I C Q [Bal75] subtrahiert  und  die
somit  erhaltene kohärente Streuintensität  gemäß Gleichung (3.9) normiert.  In der Literatur
(z.B. [Was80]) werden dazu hauptsächlich zwei Methoden vorgestellt:
• Die  Methode  der  Weitwinkelnormierung beruht  auf  der  Voraussetzung,  dass  für  große
Beträge des Streuvektors  Q nur Beiträge der unabhängig voneinander streuenden Atome
gemessen  werden.  Demnach  sollte  I coh Q〈 f 2Q〉 für  große  Q gelten  und  der
Normierungsfaktor ergibt sich zu
=
∫
Q1
Qmax
dQ 〈 f 2Q〉I C Q
∫
Q1
Qmax
dQ I Q
. (3.18)
Damit wird die Normierung jedoch genau in dem Q-Bereich durchgeführt, in dem aufgrund
geringer Intensitäten die relativen statistischen Fehler der Messkurve am größten sind.
• Die Krogh-Moe-Norman Normierung  [Kro56],  [Nor57] benutzt eine  Dämpfungsfunktion,
um den  Einfluss  der  Messfehler  zu  minimieren.  Damit  kann  dann  über  den  gesamten
Messbereich integriert werden. Es gilt
=
∫
0
Qmax
dQQ2[〈 f 2Q〉I C Q exp −Q2〈 f Q〉2]−220
∫
0
Qmax
dQQ2[I Qexp −Q2〈 f Q〉2]
. (3.19)
Den  Faber-Ziman  Strukturfaktor  [Fab65] erhält  man  mit  dem  so  berechneten
Normierungsfaktor als
S Q=
I Q− I C Q
 〈 f 2Q〉
. (3.20)
3.2.2 Neutronenweitwinkelstreuung
Die  Legierungsschmelzen  wurden  weiterhin  mittels  Neutronenstreuung  untersucht.  Die
Experimente wurden am Neutronendiffraktometer SLAD („Studsvik Liquid and Amorphous
Diffractometer“) am Neutronenforschungslabor  NFL in Studsvik,  Schweden,  durchgeführt.
Der schematische Aufbau der Beamline ist in Abb. 3.7 gezeigt.
Ebenso  wie  am  BW5  wird  hier  in  Transmission  gemessen.  Die  Proben  sind  in
Quarzglaskapillaren mit  6 mm Innendurchmesser eingeschmolzen,  die zuvor evakuiert  und
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mit  Argon  gespült wurden.  Für  Hochtemperaturmessungen steht  ein  Vakuumofen  zur
Verfügung, der Temperaturen bis zu 800°C erreichen kann. Vor der Probenkammer wird der
Strahl durch Kollimatoren und Blenden auf eine Höhe von 21 mm begrenzt. 
Abbildung 3.7: Schematische Darstellung des SLAD-Diffraktometers
Ein  ORC  („Oscillating  Radial  Collimator“)  am  Ausgang  des  Ofens,  bestehend  aus  100
Scheiben aus mit Cd beschichtetem Stahl, soll Streustrahlung von der Apparatur, speziell vom
Ofen,  unterdrücken.  Diese  Anordnung umfasst  den  Ofen  in  einem Winkel  von 150°  und
oszilliert mit einer Amplitude von 3°.
Die Detektion der gestreuten Neutronen erfolgt durch 12 ortsempfindliche Detektoren, die in
vier Einheiten mit jeweils drei übereinander stehenden PSD's in einer Detektorbox angeordnet
sind. Eine lückenlose Überstreichung des gesamten Winkelbereiches wird realisiert, indem die
gesamte Detektorbox während der Messung zwei um 12° verdrehte Positionen anfährt.
Vor Beginn der Messungen an den Proben wurden zunächst die Streuung des leeren Ofens,
einer  leeren  Quarzkapillare  sowie  eines  Vanadiumzylinders mit  gleichem  Durchmesser
aufgezeichnet.  Diese  Ergebnisse  dieser  Voruntersuchungen  wurden  im  weiteren  zur
Datenaufbereitung eingesetzt.  Dazu  steht  das  am NFL entwickelte  Programm CORRECT
[How96] zur Verfügung.
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Da jede  einzelne  Detektorbank vertikal  in  drei  Sektionen unterteilt  ist,  sind  zunächst  die
Zählimpulse der einzelnen Sektionen zusammenzufassen. Durch Vergleichen der Sektionen
eines Detektors kann zudem stets das ordnungsgemäße Funktionieren des Detektors überprüft
werden.  Anschließend  kann  durch  Mittelung  im  Überlappungsbereich der  zwei
Detektorstellungen eine durchgängige Intensitätskurve erhalten werden. Diese wurde nun auf
Hintergrundstreuung korrigiert und mittels der Vanadiummessung normiert.
3.3 Modellierung mit der Reverse Monte Carlo (RMC) Methode
3.3.1 Das Prinzip der RMC Methode
Die Reverse Monte Carlo Methode bietet die Möglichkeit, dreidimensionale atomare Modelle
amorpher  oder  flüssiger  Materialien  zu  erzeugen,  die  konsistent  mit  verschiedenen
experimentellen  Datensätzen  sowie  physikalischen  Randbedingungen  sind.  Sie  wurde
erstmals  1988  durch  R.  L.  McGreevy und  L.  Pusztai  [McG88] beschrieben,  eine  neuere
Darstellung mit Anwendungsbeispielen findet sich z. B. in [McG01]. Das Verfahren ist eine
Abwandlung des herkömmlichen  Metropolis  Monte Carlo  Algorithmus.  Jedoch treten nun
experimentelle  Streukurven  an  die  Stelle  der  Wechselwirkungspotentiale  zwischen  den
Teilchen.  Im Folgenden sollen die  wesentlichen Schritte  des  Algorithmus  kurz  dargestellt
werden:
• N Atome werden in einer Box mit periodischen Randbedingungen platziert. Dabei sollte die
Anzahldichte  der  im  Experiment  entsprechen.  Die  Abmessungen  der  gewählten  Zelle
sollten  möglichst  gleich  sein,  jedoch  sind  auch  nichtkubische  Zellen  möglich.  Die
Teilchenpositionen  können  sowohl  zufällig  gewählt  sein  oder  einer  bekannten
Kristallstruktur entsprechen.
• Aus der Atomkonfiguration werden die partiellen radialen Verteilungsfunktionen g ijRMC r 
entsprechend der Definition in Gleichung (3.4) berechnet. 
• Durch  Fouriertransformation gemäß  Gleichung  (3.10)  erhält  man  die  partiellen
Strukturfaktoren S ijRMC Q  .  Mit  (3.11)  berechnet  man den  totalen  Strukturfaktor.  Dabei
werden die Wichtungsfaktoren entsprechend der zur Anpassung zur Verfügung stehenden
Messdaten verwendet.
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• Entsprechend der Konvention
2=
∑
i
[S RMC Qi−S
E Qi]
2
2
(3.21)
wird  für  jeden  der  zur  Anpassung  zur  Verfügung  stehenden  experimentellen
Strukturfaktoren S E Q die  quadratische  Differenz  zum  aus  der  Atomkonfiguration
ermittelten  Strukturfaktor S RMC Q berechnet.  Die  Summation  erfolgt  dabei  über  die
einzelnen Messpunkte.  Werden mehrere Messergebnisse zur Modellierung eingesetzt,  so
werden  die  einzelnen 2 addiert.  Die  Wirkung  des  Parameters  s,  der  zunächst  die
experimentellen Fehler repräsentiert, soll später noch genauer diskutiert werden.
• Ein  Teilchen  der  Atomkonfiguration  wird  nun  zufällig  verschoben.  Aus  der  nun
entstandenen  neuen  Konfiguration  werden  die gRMC ' ij r  , S RMC ' ij Q sowie S RMC ' Q 
bestimmt. Entsprechend (3.21) wird  ' 2 als  Maß für die Differenz der Strukturfaktoren
aus Experiment und Simulation ermittelt.
• Ist  ' 22 ,  so  wird  die  zufällige  Atombewegung  akzeptiert und  die  neue
Atomkonfiguration  ersetzt  die  vorhergehende.  Die  Simulation  wird  durch  zufälliges
Bewegen eines weiteren Atoms fortgesetzt. Ist jedoch  ' 22 , so wird der Zug nur mit
der Wahrscheinlichkeit
P=exp[− ' 2−22 ] (3.22)
angenommen. Die Entscheidung wird durch erneutes Erzeugen einer Zufallszahl getroffen,
die mit dem berechneten  P verglichen wird. Werden  mehrere experimentelle Datensätze
angepasst,  so  wird  mit  der  Summe  der 2 aus  den  einzelnen  Vergleichen  analog
verfahren.
Mit zunehmender Zahl der akzeptierten Züge wird somit  2  immer weiter abnehmen, bis
sich  ein  Gleichgewichtswert  einstellt.  Die  endgültige  Atomkonfiguration  liefert  dann  ein
dreidimensionales  Modell  des  untersuchten  Systems,  dass  mit  den  gemessenen
Strukturfaktoren  innerhalb  der  experimentellen  Fehlergrenzen  in  Einklang  steht.  Der
Algorithmus ist nochmals schematisch in Abbildung 3.8 dargestellt.
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Abbildung 3.8: Schema des RMC-Algorithmus
In  Rechnungen  nach  der  „herkömmlichen“  Metropolis Monte  Carlo  Methode  ist  die  zu
minimierende Größe  U '−U 2/k BT  mit den potentiellen Energien des Gesamtsystems  U
und U' vor und nach der Atombewegung. Dem steht hier 2 entsprechend (3.21) gegenüber.
Ein Vergleich zeigt, dass in RMC-Rechnungen der Strukturfaktor die Rolle der potentiellen
Energie übernimmt und somit den  Modellierungsprozess vorantreibt.  s spielt die Rolle der
Temperatur.  Bei  der  Durchführung  einer  RMC-Simulation  kann  durch  ein  zunächst
vergleichsweise groß gewähltes  s die Atomkonfiguration „getempert“ werden. Damit wird
verhindert,  dass  sich das  Modell  an den Ausgangszustand erinnert.  Zudem werden lokale
Minima  in 2 vermieden.  Durch  schrittweises  verkleinern  von  s („abkühlen“)  kann
anschließend die Übereinstimmung zwischen Modell und Experiment verfeinert werden.
27
3 Struktur der Schmelzen
Im  praktischen  Einsatz  der  RMC-Methode  können  zusätzlich  zu  den  experimentellen
Strukturfaktoren weitere Kenntnisse über die Struktur eingebracht werden:
• Die  Teilchenzahldichte  begrenzt  den  dem  System zur  Verfügung  stehenden  Platz.  Die
Einhaltung  der  Dichte  ist  wichtiger  als  die  eingangs  festgelegte  Geometrie  der
Atomanordnung,  d.h.  die  Abmessungen  der  Simulationsbox  können  sich  im  Laufe  der
Modellierung entsprechend der angegebenen Dichte verändern.
• Für  jede  im  untersuchten  Material  vorhandene  Atomsorte  kann  ein  Minimalabstand
festgelegt  werden,  der  nicht  unterschritten  werden  darf.  Ein  Simulationszug,  der  diese
Bedingung verletzt, wird sofort abgewiesen.
• Sind  aus  Voruntersuchungen  Koordinationszahlen  bekannt,  so  können  diese  als
Randbedingung  eingebracht  werden.  Dabei  ist  sowohl  die  Angabe  einer  mittleren
Koordinationszahl möglich, die im Mittel über das gesamte Ensemble eingehalten werden
soll, als auch einer exakten Koordinationszahl, die für jedes Atom eingehalten werden soll,
z.B. im Falle chemischer Bindungen. Für jede dieser Randbedingungen wird ein weiteres
2 bestimmt,  das  für  die  Entscheidung  über  die  Annahme  einer  Atombewegung
herangezogen wird.
Es sei nochmals hervorgehoben, dass die Anwendung der RMC-Methode ein Modell liefert,
dass  mit  den  zur  Simulation  verwendeten  experimentellen  Strukturfaktoren  und  den
zusätzlichen Randbedingungen in Einklang steht. Dieses Modell ist nicht eindeutig, ein neuer
Simulationslauf  liefert  i.A.  andere Atompositionen.  Das ist  hauptsächlich darin begründet,
dass  Streuexperimente  stets  ausschließlich  eindimensionale  und  somit  unvollständige
Informationen  enthalten.  Eine  Analyse  des  Modells  unter  den  angesprochenen  und  in
[McG01] vertieft dargestellten Gesichtspunkten kann jedoch wertvolle Informationen über die
dreidimensionale Struktur des untersuchten Materials liefern.
3.3.2 Relativer Informationsgehalt mehrerer Streukurven - partielle Strukturfaktoren
In dieser Arbeit soll die Modellierung mittels RMC hauptsächlich dazu verwendet werden,
partielle Strukturfaktoren  mehrkomponentiger (Zahl der Komponenten N=2, 3) Legierungen
zu bestimmen,  ohne  K(K+1)/2 unabhängige Messungen durchführen zu müssen. Natürlich
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stehen somit nur ungenügende Informationen zur Verfügung, d.h. das aus (3.11) resultierende
lineare  Gleichungssystem  ist  unterbestimmt.  Dieser  Mangel  an  Informationen  kann  in
günstigen  Fällen  mit  Hilfe  der  RMC-Methode  und der  angesprochenen Randbedingungen
ausgeglichen werden. Voraussetzung hierfür ist jedoch, dass sich die aus den Experimenten
erhaltenen Strukturfaktoren hinreichend unterscheiden.
McGreevy und Pusztai  [McG96] geben ein Maß für den Kontrast zwischen experimentellen
Datensätzen zu  binären Systemen auf der  Grundlage der  Wichtungsfaktoren der  partiellen
Strukturfaktoren  (vgl.  (3.11),  (3.12))  an.  Man  geht  dabei  davon  aus,  dass  die
Wichtungsfaktoren  zum  k-ten  experimentellen  Strukturfaktor  S k Q  einen
dreikomponentigen Vektor  C k=[w11k ; w12k ;w22k ]T  bilden.  Dessen  Einheitsvektor  ist  dann
C k=C k /∣C k∣ . Der im Falle idealer Messungen zu erwartende Informationsunterschied aus
zwei unterschiedlichen Diffraktionsexperimenten wird dann durch den Winkel 
kl=arccos  C k⋅ C l  (3.23)
beschrieben. Ist  kl klein, d.h. die Vektoren  C k und C l sind nahezu parallel bzw. die
Koeffizienten vor den partiellen Strukturfaktoren in Gleichung (3.11) sind nahezu gleich, so
enthalten die verglichenen totalen Strukturfaktoren sehr ähnliche Informationen. Andersherum
entspricht  ein  großer  Winkel  kl sehr  unterschiedlichen  Informationen  in  den  totalen
Strukturfaktoren S k Q   und S l Q .
Stehen nun mehrere experimentelle Strukturfaktoren zur Verfügung, so kann ein Gütefaktor
R=
112123
3/2
(3.24)
eingeführt werden. Man setzt zunächst  1=/2 , denn die einzelne Messung  k=1 enthält
sicher neue strukturelle Informationen. Zieht man eine zweite Messung hinzu, so kann wie
zuvor beschrieben ein Winkel 12 als Maß der neu hinzukommenden Information berechnet
werden. Für eine dritte Messung wird nun der Winkel 123  zwischen der aus den Vektoren
C 1 und  C 2 aufgespannten Ebene und dem der dritten Messung entsprechenden Vektor
C 3  betrachtet.
29
3 Struktur der Schmelzen
3.4 Strukturuntersuchungen am binären System Cu-Sn
Bereits  in  [Kle03] wurde  das  binäre  Cu-Sn  System  eingehend  mittels  Röntgenbeugung
untersucht.  Die  dort  gewonnenen  Erkenntnisse  sollen  hier  durch  zusätzliche
Neutronenbeugungsexperimente in  Kombination  mit  RMC-Simulationen  erweitert  und
vertieft werden.
Durch Enderby, Egelstaff und North wurden bereits 1966 mit der NDIS-Methode ermittelte
partielle Strukturfaktoren für Cu6Sn5 angegeben  [End66]. Durch einen Vergleich mit RMC-
Ergebnissen kann sowohl ein Test der Methode, als auch eine Einschätzung der Genauigkeit
des hier gewählten Vorgehens vorgenommen werden.
3.4.1 Zusammenstellung bisheriger Ergebnisse
Als Ausgangspunkt  für die hier  dargestellten Untersuchungen dienen die Ausführungen in
[Kle03].  Daher  sollen die  für  die  weitere  Diskussion wesentlichen Sachverhalte  hier  kurz
vorgestellt werden. 
In  Abbildung  3.9  sind  die  gemessenen  Strukturfaktoren  S(Q) für  Cu-Sn  Legierungen
verschiedener Zusammensetzungen gezeigt. Gemessen wurden diese jeweils 20 K über der
Liquiduslinie. Die Hauptmaxima der Schmelzen der reinen Elemente liegen mit QCuI =2.65 Å
bzw. QSnI =2.20 Å weit  auseinander.  Daher  ist  die  Verlagerung  des  Hauptpeaks in  den
Legierungen zu kleineren Q-Werten von Cu zu Sn deutlich sichtbar. Dies ist, besonders im
Bereich cCu=0.27... 0.55 , mit einer Aufspaltung des Strukturpeaks verbunden, d.h. es liegt ein
Doppelpeak vor.  Im Falle  der  Legierung Cu42Sn58 wird die  Aufspaltung maximal  und die
beiden  Komponenten  des  Hauptmaximums haben  annähernd  die  gleiche  Intensität.  Im
Bereich  geringer  Kupferanteile  verschwindet  das  durch  das  Kupfer  verursachte  zweite
Maximum in der für den Strukturfaktor des Zinns charakteristischen Schulter.
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Abbildung 3.9: Strukturfaktor S(Q) von Cu-Sn Legierungen 20 K über der Liquidustemperatur,
[Kle03].
Analog  ist  eine  Verschiebung  der  weiteren  Maxima  und  Minima  im  Strukturfaktor  zu
beobachten.  Auffällig  ist  zudem,  dass  im  Bereich  mittlerer  Cu-Konzentrationen  die
Nebenmaxima  und  -minima  fast  vollständig  ausgelöscht  sind.  Anschaulich  entsteht  das
dadurch,  dass  die  Maxima  im  Sn-Strukturfaktor  mit  den  Minima  des  Cu-Strukturfaktors
zusammenfallen. Eine analoge Verschiebung von Kupfer zu Zinn zeigt sich in den Maxima
der  totalen  Paarverteilungen  (Abbildung  3.9).  Der  Paarabstand  in  den  reinen  Elementen
beträgt  hier  r SnI =3.2 Å und  rCuI =2.5 Å .  Die  experimentell  ermittelten  Paarverteilungen
zeigen einen gleichmäßigen Übergang vom kleineren Cu-Abstand zum größeren Sn-Abstand.
Mittlere Zusammensetzungen um Cu45Sn55 zeigen im Ansatz eine Doppelpeakstruktur. Eine
genauere  Betrachtung  der  Paarabstände  zeigt,  dass  in  einem  Bereich  um  die
Zusammensetzung Cu75Sn25 ein Trend zur Fremdkoordination vorliegt. Für cCu≤0.4 schlägt
dieses Verhalten sprunghaft zum Vorherrschen der Eigenkoordination um.
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Abbildung 3.10: Paarverteilung g(r) von Cu-Sn Legierungen 20 K über der Liquidustemperatur, [Kle03]
3.4.2 Kombination aus Röntgen- und Neutronenbeugung - Informationsgehalt
Enderby,  North  und  Egelstaff  haben  mit  Hilfe  von  Neutronenstreuexperimenten mit
Isotopensubstitution  (NDIS)  partielle  Strukturfaktoren  für  die  Legierung  Cu6Sn5 ermittelt
[End66].  Dabei  sind  65Cu,  63Cu und Kupfer  in  natürlicher  Isotopenmischung zum Einsatz
gekommen. Zinn wurde stets in der natürlichen Isotopenzusammensetzung verwendet. 
Um die Anwendbarkeit  des hier gewählten Verfahrens,  nämlich der Kombination je eines
Röntgen-  und  Neutronenbeugungsexperiments mittels  RMC,  zu  verdeutlichen,  sollen  die
partiellen  Strukturfaktoren  für  Cu6Sn5 berechnet  werden  und  diese  mit  den  in  [End66]
angegebenen verglichen werden. Im Anschluss werden dann weitere Zusammensetzungen auf
zinnreicher Seite betrachtet.
Eine Diskussion des Ausgangspunktes der Untersuchungen, und damit der Erfolgschancen,
kann anhand des in Abschnitt  3.3.2 vorgestellten Kontrast-Konzeptes durchgeführt werden.
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Gleichung (3.24) wurde dafür sowohl für drei Experimente an Proben mit  65Cu,  63Cu und
natürlichem Cu, als auch für den in dieser Arbeit  vorgestellten Fall je eines Röntgen- und
eines Neutronendiffraktionsexperimentes an Proben mit natürlichem Kupfer angewendet. Für
die Berechnung der Wichtungsfaktoren für Röntgenstrahlung wurden die Formfaktoren für
Q0 verwendet. Sie sind zusammen mit den kohärenten Neutronenstreulängen in Tabelle
3.1 aufgeführt.  Die  Ergebnisse  sind  in  Abbildung  3.11  in  Abhängigkeit  der
Probenzusammensetzung dargestellt. Es sind diejenigen Zusammensetzungen markiert, die in
dieser Arbeit näher betrachtet werden sollen.
Abbildung 3.11: Relativer Informationsgehalt in Cu-Sn Legierungen. schwarze Linie: 3 NDIS-Experimente,
graue Linie: zwei Streuexperimente (Röntgen- und Neutronendiffraktion)
Zunächst  ist  festzuhalten,  dass  auch im Fall  dreier  Messungen  R=1 nicht  erreicht  werden
kann, d.h. die aus Gleichung (3.11) entstehende Koeffizientenmatrix
M=[C k ]k=1
3 (3.25)
ist nicht perfekt konditioniert. Der Konzentrationsverlauf ist leicht gekrümmt mit maximalen
Werten im Konzentrationsbereich cCu=0.30.6 . Zu den Rändern ist aufgrund der geringen
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Konzentration  jeweils  einer  Komponente  deren  partieller  Strukturfaktor  unterrepräsentiert,
d.h. der entsprechende Wichtungsfaktor klein. Für die hier durchgeführten Untersuchungen ist
die  in  den  Messungen  enthaltene  Informationsmenge  über  die  partiellen  Strukturfaktoren
durchweg geringer. Zudem ist der Abfall von  R zu den reinen Komponenten hin deutlicher
ausgeprägt.  Die  von  Enderby  und  Mitarbeitern  untersuchte  Legierung  Cu6Sn5 liegt  im
Maximum von  R.  Mit  Hilfe  der  RMC-Methode  ist  zu  erwarten,  dass  das  hier  minimale
Informationsdefizit ausgeglichen werden kann, d.h. gut übereinstimmende Näherungen für die
partiellen Strukturfaktoren zu erhalten sind. Für die Legierungen mit sinkendem Kupferanteil
sind jedoch größere Unsicherheiten v.a. im partiellen Strukturfaktor Cu-Cu zu erwarten.
Isotop f Q0=Z bcoh / fm
natSn 50 6.23
natCu
63Cu
65Cu
29
7.72
6.43
10.61
Tabelle 3.1: Formfaktoren und kohärente Streulängen
3.4.3 Partielle Strukturfaktoren der Legierung Cu6Sn5
Wie  bereits  erwähnt,  haben  Enderby,  North  und  Egelstaff  bereits  1966  partielle
Strukturfaktoren der Legierung Cu6Sn5 angegeben und damit gezeigt, dass die NDIS-Methode
die  gewünschten Ergebnisse liefern kann.  Die Ergebnisse  dieser  Arbeit  sind in Abb.  3.12
gezeigt.  Zusätzlich  sind  für  Cu-Cu  und  Sn-Sn  die  Positionen  des  ersten  Maximums  im
Strukturfaktor  der  reinen  Elemente  markiert.  Es  wird  somit  ersichtlich,  dass  sich  die
Peakpositionen der Kupfer- und Zinnstrukturfaktoren aufeinander zu bewegen.
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Abbildung 3.12: Partielle Strukturfaktoren von Cu6Sn5 aus NDIS-Untersuchungen, [End66]
Die Cu6Sn5-Legierungsschmelze soll hier nun als „Beispiellegierung“ verwendet werden, um
das  Vorgehen  und  die  zu  erwartenden  Resultate  näher  zu  erläutern.  Eine  ausführlichere
Diskussion des Modells soll aber in einem späteren Abschnitt zusammen mit Ergebnissen für
weitere  Cu-Sn-Legierungen  erfolgen.  Es  wurden  dafür  erneute  Untersuchungen  mittels
Röntgenstreuung am BW5 und  Neutronendiffraktion an der SLAD-Beamline durchgeführt.
Die gewählte Temperatur von 660°C liegt ca. 20 K über der Liquiduslinie. Die Proben wurden
aus Körnchen der Komponenten mit einer Reinheit von 99.999% erschmolzen. Dazu wurde
die Einwaage in Quarzampullen gefüllt, die anschließend evakuiert und verschlossen wurden.
Von dem so erzeugten homogenen und sauberen Probenkörper konnten für die Messungen am
BW5  Späne  entnommen  werden.  Für  die  Neutronenmessungen  konnte  der  gesamte
Probenkörper mit einem Volumen von ca. 1 cm³ eingesetzt werden. Abbildung 3.13 zeigt die
gemessenen totalen Strukturfaktoren. Zum Vergleich wurden die partiellen Strukturfaktoren
aus  Abbildung  3.12  mit  den  entsprechenden  Wichtungsfaktoren  entsprechend  Gleichung
(3.11)  zu  totalen  Strukturfaktoren  kombiniert.  Darunter  sind  die  jeweiligen
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Differenzfunktionen  abgebildet.  Es  ist  auffällig,  dass  die  größten  Unterschiede  zwischen
Messung und den aus den partiellen Strukturfaktoren ermittelten Kurven für beide Methoden
an  unterschiedlichen  Positionen  auftreten.  Im  Falle  der  Röntgenstreuung  ist  eine  große
Abweichung im ersten Maximum in S(Q) zu verzeichnen. So zeigt die gewichtete Summe der
partiellen  Strukturfaktoren  eine  deutlichere  Aufspaltung  des  Hauptmaximums  als  die
Messung.  Bereits  das  zweite  Maximum des  Strukturfaktors  stimmt  ausgezeichnet  mit  der
Vorhersage  überein.  Das  Neutronenbeugungsexperiment weicht  hingegen  erst  im  ersten
Minimum des Strukturfaktors deutlich ab. Auch hier ist aber eine gute Übereinstimmung im
weiteren Kurvenverlauf festzuhalten.
Abbildung 3.13: Totale Strukturfaktoren der Legierung Cu6Sn5 aus Röntgen- und Neutronenbeugungsexperiment
Bemerkenswert ist außerdem der Kurvenverlauf für kleine Q. Bei Experimenten an der BW5-
Beamline ist  die  Probe in dünnwandige Quarzampullen eingeschlossen. Deren Beitrag zur
Streuintensität, der besonders groß (vergleichbar der Streuung durch die eigentliche Probe!)
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ist  für Q0.8 Å−1 ,  wird in  einer  gesonderten Messung bestimmt  und schließlich von der
Streuintensität mit Probe abgezogen. Zusätzlich ist dabei die teilweise Absorption des von der
Kapillare gestreuten Strahls in der Probe zu berücksichtigen. Man muss also damit rechnen,
dass gerade dieser Kurventeil stark fehlerbehaftet ist.  Aufgrund des größeren Verhältnisses
von  Probenvolumen zu  Kapillare  ist  dies  bei  Neutronenstreuexperimenten  nicht
problematisch.
Mit  den  experimentell  ermittelten  Strukturfaktoren  konnten  nun  RMC-Simulationen
durchgeführt  werden.  Ausgangspunkt  war  jedes Mal eine zufällige Atomkonfiguration aus
2200  Teilchen  (d.h.  entsprechend  der  Zusammensetzung 1200  Cu-Atome  und  1000  Sn-
Atome).  Dies  führt  zu  einer  Boxgröße,  die  zunächst  kurze  Rechenzeiten  benötigt,  aber
gleichzeitig  eine  hinreichend  gute  Zählstatistik  bei  der  Bestimmung  der  partiellen
Paarverteilungen  garantiert.  Für  jede  auftretende  Atompaarung  (Cu-Cu,  Cu-Sn,  Sn-Sn)
wurden Minimalabstände festgelegt, die sich am Bindungsabstand in den reinen Elementen
(bzw. deren Mittel)  orientiert.  Ein üblicher Startwert  sind 75% des Bindungsabstandes.  Er
kann im Laufe der Modellierung noch vergrößert werden, wenn vor dem  Hauptpeak in den
Paarverteilungsfunktionen Oszillationen auftreten. Die Atome in der Simulationsbox wurden
nun  zunächst  auf  diese  Minimalabstände  „ausgedünnt“.  In  der  nun  beginnenden
Modellrechnung wurde der Parameter s in mehreren Schritten von 0.025 auf 0.01 abgesenkt.
Nach jedem Schritt wurde die Simulation solange fortgesetzt, bis sich ein Gleichgewichtswert
von 2 eingestellt hat. Ein Zwischenergebnis an diesem Punkt ist in Abbildung 3.14 gezeigt.
Die  totalen  Strukturfaktoren  des  Modells  stimmen  schon  grob  mit  den  experimentellen
Ergebnissen überein, d.h. speziell die Positionen der Maxima und Minima werden durch das
Modell  wiedergegeben.  In  den  partiellen  Paarverteilungen  zeigen  sich  jedoch  noch  grobe
Zacken,  die  ein  Resultat  der  geringen Boxgröße sind.  Ein  weiteres  Kriterium für  eine  zu
kleine Simulationsbox bietet die Größe  r⋅g ij r −1  aus der Fouriertransformation (3.10).
Sind im r-Verlauf Oszillationen mit Reichweiten größer als die halbe Boxlänge vorhanden, so
ist in der Fouriertransformation verstärkt mit Abbrucheffekten zu rechnen und die Box sollte
vergrößert werden. Dies geschieht durch Verdoppeln der Länge in jede Raumrichtung, so dass
die Simulation mit der achtfachen Teilchenzahl fortgeführt wird.
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Abbildung 3.14: Grobes RMC-Modell mit =0.01 und 2200 Atomen in der Simulationsbox
Mit der neuen Simulationsbox kann der Parameter  s nun stufenweise weiter bis auf 0.001
verringert werden. Die experimentellen Strukturfaktoren können am Ende komplett durch das
Modell reproduziert werden. Die Übereinstimmung zwischen Experiment und Modell ist in
Abbildung 3.15 dokumentiert. Aus dem erhaltenen Modell wurden nun wie oben beschrieben
die  partiellen Strukturfaktoren  entnommen.  Sie  sind  in  Abbildung 3.16 den von Enderby,
North und Egelstaff bestimmten S ij Q gegenübergestellt.
Für die drei möglichen Atomkombinationen zeigt sich eine gute Übereinstimmung zwischen
den hier ermittelten partiellen Strukturfaktoren und den zuvor vorgestellten Ergebnissen der
NDIS-Untersuchungen.  Die  wenigsten  Abweichungen sind  im Fall  der  Cu-Cu-Paarung zu
beobachten. Dies ist in Anbetracht der starken Kupferwichtung des Neutronenstrukturfaktors
verständlich.  In  analoger  Weise  ist  der  Röntgenstrukturfaktor hauptsächlich  durch  die
Zinnbeiträge geprägt, was zu einem gut reproduzierten Sn-Sn-Strukturfaktor führt. In beiden
Fällen  sind  sowohl  Position  als  auch  Intensität  der  ersten  beiden  Maxima  sehr  gut
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wiedergegeben. Die Peakpositionen stimmen auch für den Cu-Sn Strukturfaktor gut überein,
jedoch liefert das RMC-Modell ausgeprägtere Minima und ein höheres zweites Maximum als
das NDIS-Experiment. Bei der Diskussion der Unterschiede der Ergebnisse muss jedoch auch
berücksichtigt werden, dass, wie bereits beschrieben, die Koeffizientenmatrix M  auch für
die  NDIS-Experimente  nicht  perfekt  konditioniert  ist.  Somit  sind  die  von  Enderby
angegebenen  Strukturfaktoren  auch  mit  über  den  experimentellen  Fehler  hinausgehenden
Unsicherheiten behaftet.
Abbildung 3.15: Endgültige Anpassung der experimentellen Strukturfaktoren von Cu6Sn5.
Problematisch  ist  der  Kurvenverlauf  für  kleine  Streuvektorbeträge.  Man  erhält  hier  z.T.
negative, stark oszillierende Werte. Auffällig ist jedoch, dass  SCu−Cu Q  mit sinkendem Q
ansteigt,  während  SCu−Sn Q  und  S Sn−SnQ abfallen.  Die  hier  zur  Verfügung stehenden
Messdaten für kleine Q, sind wie schon beschrieben, teils durch die Streuung der Kapillare in
ihrer Genauigkeit beeinflusst. Zum anderen ist der  abtastbare Q-Bereich zu kleinen Werten
hin durch den Primärstrahl begrenzt. Für zu kleine Q ist es also möglich, dass Randbereiche
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des einfallenden Strahls mitgemessen werden. Dieser Bereich müsste daher genauer mit Hilfe
der  Kleinwinkelstreuung untersucht werden. Es wäre dann möglich, die gewonnenen Daten
zusätzlich zur Modellierung zu benutzen und auch für für den Kleinwinkelbereich im Q-Raum
bzw. längerreichweitige Korrelationen im Ortsraum konkretere Aussagen zu erhalten.
Abbildung 3.16: Partielle Strukturfaktoren der Legierung Cu6Sn5
An  dieser  Legierung  soll  im  weiteren  der  Einfluss  fehlender  Information  im
Modellierungsprozess deutlich gemacht werden. Bei sonst gleichem Vorgehen wurde einmal
nur der am Synchrotron gemessene Strukturfaktor und bei einem zweiten Durchlauf nur der
Neutronenstrukturfaktor genutzt. In Abbildung 3.11 entsprechen beide Fälle einem konstanten
R=1/3.  Besonders  deutlich  treten  die  Abweichungen  in  den  Paarverteilungsfunktionen  zu
Tage.  Entsprechend  der  Wichtung der  partiellen  Größen  im  eingesetzten  experimentellen
Strukturfaktor  erhält  man  gCu−Cu r   am besten  aus  der  Neutronenmessung,  während die
ausschließliche  Verwendung  des  Röntgenstrukturfaktors die  Sn-Sn-Paarverteilung  besser
reproduziert. Der gemischte Beitrag ist in beiden experimentellen Situationen mit etwa dem
gleichen Gewicht enthalten, so dass nur geringe Unterschiede sichtbar werden. Es wird jedoch
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deutlich,  dass  nur  die  Kombination  beider  Experimente  in  einer  Simulationsrechnung zu
einem zufriedenstellenden Modell der Struktur der Legierungsschmelze führen kann.
Abbildung 3.17: Partielle Paarverteilungsfunktionen der Legierung Cu6Sn5 aus unterschiedlichen RMC-
Modellen
3.4.4 Partielle Strukturfaktoren weiterer Cu-Sn Legierungen
Wie  im  vorhergehenden  Abschnitt  gezeigt  wurde,  steht  mit  der  RMC-Modellierung  eine
Methode  zur  Bestimmung  partieller  Strukturfaktoren  und  partieller  Paarverteilungen  zur
Verfügung.  Dieses  Vorgehen  soll  nun  auf  weitere  Legierungen  des  Systems  Cu-Sn
angewendet werden. Analog zu den Untersuchungen an Cu6Sn5 wurden für Cu42Sn58, Cu33Sn67
und  Cu15Sn85 Strukturfaktoren  bei  einer  Temperatur  von  20  K über  der  jeweiligen
Liquidustemperatur mittels Röntgen- und Neutronenbeugung gemessen. Die experimentellen
Ergebnisse sind in Abbildung 3.18 dargestellt.
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Abbildung 3.18: Experimentelle Strukturfaktoren der untersuchten Cu-Sn Legierungen.
Wie  schon  in  Abschnitt  3.4.1 gezeigt,  ist  der  Übergang  von  Kupfer  zu  Zinn  im  ersten
Maximum der Strukturfaktoren deutlich erkennbar. Die stärkere Wichtung von Kupfer in den
Neutronenstreuexperimenten  führt  dazu,  dass  der  Cu-Teil  des  aufgespaltenen  Hauptpeaks
schon für Cu33Sn67 den Sn-Teil überwiegt. In den Röntgenexperimenten sind die Zinnbeiträge
stärker gewichtet, hier zeigen beide Teilpeaks erst bei Cu42Sn58 etwa gleiche Intensitäten.
Die  gemessenen Strukturfaktoren  wurden nun zur  RMC-Simulation  verwendet,  wobei  das
zuvor beschriebene Vorgehen beibehalten wird.  Jedoch wurde zur  optimalen Nutzung der
Rechenzeit mit einer kleineren Box von 1000 Atomen begonnen, die dann zunächst auf 8000,
später (nach Erreichen einer fast perfekten Anpassung des Modells an das Experiment) auf
32000 Atome vergrößert  wurde. Die in Abbildung 3.19 gezeigten Ergebnisse wurden zum
Vergleich durch experimentelle Ergebnisse für Cu und Sn ergänzt.
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Abbildung 3.19: Partielle Strukturfaktoren und Paarverteilungen von Cu-Sn Legierungen
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Abbildung 3.20: Ausschnitt aus den Simulationsboxen. Die Höhe beträgt jeweils 10% der
angegebenen Kantenlängen.
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Es ist sofort festzustellen, dass sich die partiellen Strukturfaktoren im Konzentrationsverlauf
nur geringfügig ändern. Die Peakpositionen bleiben erhalten, jedoch sinkt die  Peakintensität
des  SCu−Cu Q   mit  wachsendem Zinngehalt,  entgegengesetzt  steigt die Peakintensität  von
S Sn−SnQ .  Die  charakteristischen  Parameter  der  partiellen  Strukturfaktoren  sind  in  der
folgenden Tabelle zusammengestellt.
QICuCu/Å-1 SCuCu(QICuCu) QICuSn/Å-1 SCuSn(QICuSn) QISnSn/Å-1 SSnSn(QISnSn)
Sn -- -- -- -- 2.3 2.37
Cu15Sn85 -- -- -- -- 2.2 1.92
Cu33Sn67 2.9 1.39 2.8 1.82 2.2 2.24
Cu42Sn58 3.0 2.20 2.9 1.89 2.2 2.19
Cu6Sn5 2.9 2.71 2.9 1.99 2.2 2.07
Cu 3.0 2.72 -- -- -- --
Tabelle 3.2: Peakpositionen und Intensitäten der partiellen Strukturfaktoren
Analoge Aussagen gelten auch für die Paarverteilungsfunktionen. Bei deren Betrachtung wird
zudem die Ursache des „seltsamen“ Aussehens der partiellen Strukturfaktoren für Cu15Sn85
deutlich:  Aufgrund des vergleichsweise geringen Cu-Anteils  sind große statistische Fehler
beim Auszählen der Paarverteilungen zu verzeichnen. Dazu kommt noch die ohnehin geringe
Wichtung  der  Cu-Cu  Beiträge.  Beides  zusammen  führt  zu  Scheinoszillationen
unterschiedlicher  Frequenzen,  die  die  Fouriertransformierte,  den  partiellen  Strukturfaktor,
stark  deformieren.  Dies  gilt  v.a.  für  kleine  Beträge  des  Streuvektors.  Aus  den  RMC-
Simulationen  für  Cu15Sn85 lassen  sich  somit  zwar  Hinweise  auf  die  atomare  Struktur
entnehmen, jedoch sind konkrete Angaben von Bindungsabständen, Koordinationszahlen usw.
nicht  sinnvoll.  Zu  allen  gezeigten  Kurven  ist  anzumerken,  dass  keinerlei  Glättung
durchgeführt wurde.
Aus  den  partiellen  Paarverteilungen  können  nun  direkt  Abstände  r I  der  ersten
Koordinationssphäre abgelesen, sowie die partiellen Koordinationszahlen berechnet werden.
Wie schon in den partiellen Strukturfaktoren beobachtet, sind auch die Peakpositionen in den
partiellen  Paarverteilungen  unabhängig  von  der  Zusammensetzung  im  untersuchten
Konzentrationsbereich. Dies trifft im Rahmen der Fehler (sowohl in den g ij r   als auch bei
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der Berechnung der Koordinationszahlen) auch auf die totale Koordinationszahl N I  zu. Die
partiellen  Koordinationszahlen  sind  natürlich  mit  den  Konzentrationen  der  beteiligten
Komponenten  gewichtet  und  verändern  sich  dementsprechend:  N Cu−CuI  wächst  mit
wachsendem Cu-Gehalt,  N Sn−SnI  sinkt. Da mit wachsendem Cu-Anteil mehr Kupferatome
um ein gewähltes zentrales Sn-Atom vorhanden sind, wächst auch N Sn−CuI  an, N Cu−SnI sinkt
in gleichem Maße.
rICu-Cu /Å rICu-Sn /Å rISn-Sn /Å
Sn 3.1
Cu15Sn85 2.7 2.6 3.2
Cu33Sn67 2.5 2.6 3.2
Cu42Sn58 2.4 2.7 3.2
Cu6Sn5 2.6 2.6 3.2
Cu 2.5
Tabelle 3.3: Abstände der ersten Koordinationssphären
NICu-Cu NICu-Sn NISn-Cu NISn-Sn NI h12
Cu33Sn67 3.1 5.3 2.6 10.5 11.6 -0.17
Cu42Sn58 3.9 4.9 3.5 9.3 11.1 -0.17
Cu6Sn5 5.7 4.7 5.6 9.1 12.4 -0.30
Tabelle 3.4: Koordinationszahlen und Nahordnungsparameter in Cu-Sn Schmelzen
Entsprechend Gleichung (3.17) kann anhand der partiellen und totalen Koordinationszahlen
der  Cargill-Spaepen-Nahordnungsparameter  h12 berechnet  werden.  Für  alle  untersuchten
Zusammensetzungen erhält man geringe negative Werte, d.h. in den Schmelzen liegt knapp
über der Liquidustemperatur eine Tendenz zur Eigenkoordination bzw. Nahentmischung vor.
Dies kann man sich wie folgt vorstellen: In einer Matrix aus ansonsten statistisch verteilten
Cu-  und  Sn-Atomen  treten  Gruppierungen  auf,  in  denen  sich  gleiche  Atome  besonders
zusammengruppieren. Dies  wird  anschaulich  deutlich,  wenn  man  dreidimensionale
Darstellungen der Simulationsboxen (Abbildung 3.20) betrachtet. Im Cu15Sn85 dominiert klar
die Zinnmatrix. Die Kupferatome sind jedoch nicht völlig willkürlich darin verteilt. Vielmehr
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treten Bereiche auf, in denen ausschließlich Zinn vorliegt, während an anderen Stellen Cluster
mit mehreren Cu-Atomen  vorliegen. Dieser Eindruck verstärkt sich bei der Betrachtung der
Legierungen mit größerem Cu-Anteil. Bei ungefähr gleichen Zinn- bzw. Kupfer-Anteilen im
Cu6Sn5 sind auch etwa gleich große Cu- bzw. Sn-Bereiche erkennbar.
Abbildung 3.21: Mittelreichweitige Ordnung anhand der Größe r(gij(r)-1)
In der Fouriertransformation in Gleichung (3.10) wird nicht über die (partielle) Paarverteilung,
sondern  über  die  Größe  r(g(r)-1) integriert.  Trägt  man  die  r(gij(r)-1) über  dem  radialen
Abstand r auf (Abbildung 3.21), so erkennt man Oszillationen bis zu Mindestabständen von 8
Å.  Weiterreichende Oszillationen sind in den Cu-Cu Korrelationen für hohe Kupferanteile
bzw. für Cu-Sn zu erkennen. Dies ist unter zwei Gesichtspunkten zu betrachten: Zum einen
können langreichweitige Oszillationen, die am Rande der Simulationsbox nicht ausgedämpft
sind,  zu  Abbrucheffekten  in  der  Fouriertransformation  führen.  Diese  treten  vor  allem
symmetrisch um das erste Hauptmaximum herum auf (vgl. [Hoy01]) und werden zu größeren
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Q stark gedämpft.  Des weiteren deuten diese Oszillationen auf Ordnungserscheinungen im
intermediären Bereich,  d.h.  über  die erste  Koordinationssphäre hinaus,  hin.  Diese könnten
durch größere Atomgruppierungen bzw. Assoziate aufgebaut werden.
Da die Atomkoordinaten aus den Simulationsboxen bekannt sind, können über das Berechnen
der Koordinationszahlen hinausgehende Betrachtungen angestellt werden. So ist es möglich,
die Verteilung der Anzahl der Atome der Sorte  j um ein Aufatom der Sorte  i innerhalb der
ersten Koordinationssphäre zu ermitteln. Man erhält damit die in Abbildung 3.22 gezeigten
Verteilungen.
In den Atompaarungen in Abbildung 3.22 ist jeweils das erste Atom das Aufatom, die zweite
genannte Atomsorte sind die betrachteten Nachbarn. Alle Verteilungen lassen sich sehr gut
mit  Gaussfunktionen beschreiben,  deren  Maxima  mit  den  mittleren  partiellen
Koordinationsszahlen - wie in Tabelle 3.4 angegeben - zusammenfallen.
Zunächst  ist  eine  Verschiebung  der  Verteilungsfunktionen  entsprechend  der
Probenzusammensetzung  zu  erkennen:  Mit  zunehmendem  Zinnanteil  wandern  die
Verteilungszentren für Cu-Cu und Sn-Cu zu geringeren Nachbarzahlen, während mehr Sn-
Nachbarn  um  Cu-  bzw.  Sn-Zentrumsatome  gezählt  werden.  Die  Halbwertsbreiten aller
Verteilungskurven  sinken  mit  wachsendem  Zinnanteil.  Dies  deutet  darauf  hin,  dass  die
Anordnung  der  Atome  regelmäßiger  erfolgt  und  die  Abweichungen  von  einer  mittleren
Füllung der Nachbarschaftsschalen geringer werden. Die durch den Einfluss der Kupferatome
gebildeten Assoziate verschwinden mit sinkendem Kupferanteil, so dass eine immer weniger
gestörte Zinnmatrix  übrig bleibt. Für alle betrachteten Legierungen ist die Cu-Sn-Verteilung
die  schmalste  mit  dem  Histogrammmaximum bei  fünf  Zinnatomen  in  der  ersten
Nachbarschaftsschale  um  ein  Kupferatom.  Die  geringe  Halbwertsbreite deutet  auf  eine
vergleichsweise stabile und wiederkehrende Besetzung der ersten Koordinationssphäre hin.
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Abbildung 3.22: Verteilung nächster Nachbaratome innerhalb der
ersten Koordinationssphäre
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Ein  weitergehendes  und in  der  Literatur  mehrfach  diskutiertes  Strukturmodell  betont  den
Einfluss der e-Phase mit Cu3Sn-Stöchiometrie auf den flüssigen Zustand. Es geht davon aus,
dass in der Schmelze Cu3Sn-Cluster vorliegen. Genauer heißt das, dass Atomgruppierungen
mit  dieser  Stöchiometrie  vorhanden  sind,  jedoch  die  im  festen  Zustand  vorhandene
Winkelkorrelation weitestgehend verloren geht. Diese Assoziate sind von einer Matrix aus
den  restlichen  Atomen  -  entsprechend  der  Zusammensetzung  der  Legierung  -  umgeben.
Unterstützt  wird  diese  Idee  durch  Untersuchungen  zu  konzentrationsabhängigen
Eigenschaften  der  Legierungsschmelzen  Cu-Sn,  aber  auch  des  Ag-Sn  Systems,  das,  wie
einleitend erläutert, diesbezüglich ähnliche Eigenschaften aufweist. So zeigen die Isothermen
des spezifischen elektrischen Widerstandes [Rol57] sowie der Viskosität [Geb52] ausgeprägte
Maxima  bei  einem  Kupferanteil  von  75  Atom-%.  Zudem  ist,  wie  schon  eingangs
angesprochen,  die  Cu3Sn-Phase im festen Zustand elektronisch  stabilisiert  und in  [Kle03]
konnte gezeigt werden, dass dies auch in der Metallschmelze eine Rolle spielt. Es erscheint
daher  lohnenswert,  die  aus  den  RMC-Simulationen  gewonnenen  Erkenntnisse  im  Lichte
dieses  Strukturmodells  weiter  zu  diskutieren.  Im festen  Zustand  liegt  Cu3Sn  in  einer
pseudohexagonalen Struktur vor [Mas86]. Die Abbildung der primitiven Zelle in Abbildung
3.23 wurde anhand der Angaben in [Vil96] erstellt.. In dieser Darstellung ist ersichtlich, dass
ein Zinnatom benachbarte Kupferatome in zwei Bindungsabständen hat, nämlich in  2.65  Å
und 3.06 Å. 
Abbildung 3.23: Cu3Sn-Einheitszelle [Vil96]. Angegeben sind die
Abstände zwischen Zinn und den benachbarten Kupferatomen.
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Beim Übergang in den flüssigen Zustand weichen die festen Bindungsverhältnisse mehr und
mehr auf, da die Atome thermische Bewegungen mit immer größeren Spielraum ausführen
können.  Betrachtet  man  die  erste  Koordinationssphäre  anhand  der  Paarverteilung,  so
verbreitern sich die ursprünglich scharfen  Maxima gaussförmig. Dies ist in Abbildung 3.24
schematisch  dargestellt,  wobei  aus  Gründen  der  Übersichtlichkeit  der  Maximalwert  der
Kurven normiert  wurde.  Die unterschiedliche Intensität  der  beiden Peaks ist  der  Tatsache
geschuldet, dass die beiden möglichen Bindungsabstände unterschiedlich häufig auftreten. 
Bei hohen Temperaturen wird aus den zwei separaten Peaks ein einzelnes Maximum, jedoch
mit Schulter am rechten Rand. Treten solche Schultern in den partiellen Paarverteilungen gCuSn
auf, so kann das auf das Vorhandensein von Cu3Sn-Assoziaten hindeuten. 
Abbildung 3.24: Schematische Darstellung der Aufweitung und Überlagerung der Maxima der Paarverteilung
beim Übergang vom festen in den flüssigen Zustand
Eine  derartige  Asymmetrie  kann  in  den  in  Abbildung  3.19  vorgestellten  partiellen
Paarverteilungen  gefunden  werden.  Die  Schulter  am  rechten  Rand  ist  v.a.  für  die
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kupferreicheren Legierungen Cu6Sn5 und Cu42Sn58 gut ausgeprägt. Exemplarisch ist dies in
Abbildung 3.21 für Cu42Sn58 verdeutlicht: Zusammen mit dem ersten Maximum von gCuSn(r)
ist eine Überlagerung von zwei Gaussfunktionen dargestellt. Die Positionen der Maxima der
Gaussfunktionen (rIa = 2.74 Å, rIb = 3.08 Å) sind etwas größer als anhand des Festkörpers
erwartet. Aufgrund der  Dichteabnahme in der Schmelze mit wachsender Temperatur sowie
der größeren Bewegungsfreiheit der Teilchen erscheint dies jedoch vernünftig. Die „eckige“
Form der Paarverteilung kommt aufgrund der diskreten Unterteilung der Simulationsbox beim
„Auszählen“  der  Paarverteilungen  zustande.  Die  vereinfachten  Überlegungen  können
natürlich die mittels RMC-Rechnung ermittelten Paarverteilungen nicht exakt wiedergeben.
So wird z.B. der Abstand zwischen den Zinnatomen aus der Matrix zu den Cu-Atomen im
Cluster nicht berücksichtigt. Zudem muss nicht alles Kupfer in Cu3Sn-Clustern „gebunden“
sein.  Weiterhin  kann  angeführt  werden,  dass  das  Maximum  des  Sn-Cu-Histogramms  in
Abbildung 3.22 bei genau drei Kupferatomen um ein zentrales Zinnatom liegt.
Abbildung 3.25: Beschreibung der ersten Koordinationssphäre mit zwei Gaussfunktionen
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Weitergehende  Erkenntnisse  auf  der  Basis  dieses  Modells  könnten  durch
Kleinwinkelstreuexperimente (SANS)  gewonnen  werden.  Betrachtet  man  die  mittleren
Streulängen von Cu3Sn (<bcoh>=7.345 fm) und Sn (bcoh=6.225 fm), so kann ein guter Kontrast
zwischen Matrix  und den vermuteten Clustern erwartet  werden.  Aus  den Streukurven für
kleine  Winkel  können  Abschätzungen  über  den  mittleren  Durchmesser  der  Assoziate
gewonnen werden.  Zudem ist  es  möglich aus der Extrapolation der gemessenen Intensität
I Q0  Aussagen über Viskosität und Selbstdiffusionskoeffizient zu gewinnen [Sin97].
3.5 Untersuchungen zur Struktur der ternären Legierungen
In  [Kle03] wurde die atomare Struktur  ternärer Ag-Cu-Sn-Legierungen mit zwei Strategien
untersucht. Eine  Probenserie wurde aus der Umgebung der eutektischen Rinne gewählt und
beschäftigt  sich  damit  direkt  mit  möglichen  Lotzusammensetzungen. Eine  zweite  Serie
schneidet den ternären Körper bei einem konstanten Zinnanteil von 58 Atom-%. Damit wurde
untersucht,  wie  sich  die  starke  Aufspaltung  des  Hauptmaximums  im  Strukturfaktor  des
Cu42Sn58 beim Ersetzen von  Kupfer durch Silber verändert. Aus dieser  Probenreihe wurden
zwei Proben (Ag18Cu24Sn58 und Ag29Cu13Sn58) ausgewählt und mittels Neutronenbeugung am
SLAD  weiter  untersucht.  Die  experimentellen  Strukturfaktoren  sind  in  Abbildung  3.26
gezeigt. Die Röntgenbeugungsuntersuchungen sind [Kle03] entnommen und wurden am q-q-
Diffraktometer durchgeführt.
Sowohl die Röntgen- als auch Neutronenstrukturfaktoren zeigen breite Hauptmaxima, jedoch
ist  eine  Aufspaltung  in  zwei  Komponenten  nicht  mehr  zu  erkennen.  Die  im  Cu42Sn58-
Strukturfaktor deutlich erkennbare Aufspaltung (Abbildung 3.9) wird also durch Ersetzen des
Kupfers durch Silber vermindert. Dies ist hauptsächlich darin begründet, dass die Maxima der
Strukturfaktoren von Silber (QI=2.6  Å-1) und Zinn (QI=2.2  Å-1) näher beieinander liegen als
Kupfer (QI=3.0 Å-1) und Zinn.
Die vorgestellten experimentellen Strukturfaktoren wurden nun zur Durchführung von RMC-
Rechnungen verwendet. Wie im Fall der Cu-Sn-Legierungen diente eine zufällige Anordnung
von  1000  Teilchen  als  Ausgangspunkt  der  Modellierung.  Nach  Erreichen  einer  guten
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Übereinstimmung  zwischen  experimentellen  und  modellierten  Strukturfaktoren  wurde  die
Simulationsbox auf 8000 Atome vergrößert.
Abbildung 3.26: Totale Strukturfaktoren der untersuchten ternären Legierungen
Abbildung 3.27 zeigt die aus der Simulation entnommenen Atomanordnungen. Die hellgrau
dargestellten Silberatome lagern sich offenbar in der Überzahl in der Nähe der Zinnatome an.
Zum Teil sind auch ternäre Cluster beobachtbar. Es ist daher denkbar, dass im Cu42Sn58 durch
Kupfer besetzte Plätze in den ternären Legierungen teilweise durch Silber besetzt werden, die
Struktur jedoch prinzipiell  gleich bzw. ähnlich bleibt.  Die binären und ternären Assoziate
sind,  ähnlich  wie  schon  im  System Cu-Sn  beobachtet,  nicht  statistisch  verteilt.  Vielmehr
bilden sich Sn-Matrixbereiche und Zusammengruppierungen von „Fremdatomen“.
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Abbildung 3.27: Modell der Atomanordnung in den untersuchten ternären Legierungsschmelzen
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Eine ausführliche Diskussion der partiellen Strukturfaktoren und Paarverteilungen erscheint
wenig aufschlussreich. Aufgrund der höheren Zahl von Freiheitsgraden im ternären System
sind  die  ermittelten  partiellen  Korrelationsfunktionen stark  willkürlich  und  damit
fehlerbehaftet.  Aufgrund des größeren Anteils  in  den Proben und der  günstigen Wichtung
sowohl im Röntgen- als auch Neutronenexperiment sind die totalen Strukturfaktoren deutlich
durch Sn-X (X=Ag,  Cu)-Strukturfaktoren dominiert  (Diese drei  partiellen Strukturfaktoren
machen  ca.  80%  der  totalen  Neutronenstrukturfaktoren  und  ca.  85%  der  totalen
Röntgenstrukturfaktoren aus). 
Abbildung 3.28: Partielle Strukturfaktoren Sn-X in Legierungsschmelzen mit 58 Atom-% Sn
Für die hier untersuchten Zusammensetzungen Cu42Sn58, Ag18Cu24Sn58 und Ag29Cu13Sn58 erhält
man im Rahmen der Fehler Zusammensetzungsunabhängige partielle Strukturfaktoren Sn-X.
Dies wird durch Abbildung 3.28 illustriert. Analoges gilt für die partiellen Paarverteilungen.
Der bei der Betrachtung der Atomanordnungen gewonnene Eindruck, dass Silber mehr und
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mehr  die  Kupferplätze  besetzt,  ohne  große  Veränderung  des  Ordnungscharakters
hervorzurufen, wird dadurch gestärkt.
Ein weiteres, diese Annahme unterstützendes Indiz kann die totale Koordinationszahl liefern.
In [Kle03] wurde diese sowohl temperatur- als auch zusammensetzungsabhängig untersucht.
Bei Temperaturen von ca. 20 K über der Liquidustemperatur verzeichnet man einen leichten
Anstieg der Koordinationszahl mit zunehmendem Silbergehalt. Ein Minimum tritt bei ca. 35
Atom-% Kupfer (und entsprechend 7 Atom-% Silber) auf, wobei die maximale Unterschied in
den  Koordinationszahlen  bei  DNI=1 liegt.  Für  höhere  Temperaturen  verschwinden  diese
Differenzen vollständig. Es ist vorstellbar, dass das beschriebene Verhalten ausschließlich auf
die  unterschiedlichen  Atomradien  von  Kupfer  und  Silber  zurückzuführen  ist.  In  Ag-Sn
Legierungen sind  die  Atomradien  ähnlich,  so  dass  aus  geometrischen  Überlegungen  eine
maximale Koordinationszahl zu erwarten ist.
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4 Oberflächenspannung der Legierungsschmelzen
4.1 Oberflächenspannung und Benetzungsverhalten
4.1.1 Definition der Oberflächenspannung
Während im Inneren einer Flüssigkeit die resultierende Kraft, die auf ein Teilchen von allen
anderen Teilchen in seiner Umgebung ausgeübt wird im zeitlichen Mittel verschwindet, gilt
dies nicht mehr an der Oberfläche. Dort wird jedes Atom nur von den Nachbarn innerhalb
einer  Halbkugel  angezogen.  Es  bleibt  daher  eine  von  Null  verschiedene  Anziehungskraft
übrig, die ins Innere der Flüssigkeit zeigt (Abbildung. 4.1).
Abbildung 4.1: Resultierende Kraft im Inneren und an der Oberfläche einer Flüssigkeit
Gegen  diese  Kraft  muss  eine  Arbeit  verrichtet  werden,  um  ein  Atom  aus  dem
Flüsigkeitsinneren an die Oberfläche zu bewegen. Der Quotient aus der zur Vergrößerung der
Oberfläche  um  dA nötigen  Arbeit  dW und  dem  Flächenelement  dA wird  als  spezifische
Oberflächenenergie oder auch Oberflächenspannung bezeichnet:
 :=dW
d A
, [ ]= J
m2
=N
m . (4.1)
Dieses  Konzept  lässt  sich  auch  auf  andere  Grenzflächen  (flüssig-flüssig,  flüssig-fest)
verallgemeinern.  Analog  zur  Oberflächenspannung  an  der  Grenzfläche  flüssig-gasförmig
definiert man dazu die Grenzflächenspannungen sij als diejenige Energie, die man aufwenden
muss, um die Grenzfläche der Phase i gegen die Phase j um 1 m2 zu vergrößern.
Die  spezifische  Grenzflächenenergie an  stabilen  Flüssigkeit-Gas-Grenzflächen  muss  stets
positiv sein, da sonst die Flüssigkeit unter Energiegewinn in die Gasphase übergehen würde,
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d.h. die Flüssigkeit würde verdampfen. Dies gilt auch für stabile flüssig-flüssig-Grenzflächen,
da sich die Flüssigkeiten sonst vermischen. Im Fall einer Grenzfläche flüssig-fest bestimmt
das Vorzeichen der Grenzflächenspannung das Benetzungsverhalten zwischen Flüssigkeit und
Festkörperoberfläche.
In einer anderen Betrachtung kann die Oberflächenspannung auch als Kraft  F entlang einer
Linie  verstanden  werden,  die  aufgebracht  werden  muss,  um  eine  Flüssigkeitslamelle  der
Länge l zu erzeugen. Dann ist
=∣Fl ∣ , (4.2)
und man spricht oftmals von einer Linienspannung. Beide Definitionen sind jedoch analog
verwendbar.
4.1.2 Benetzungsverhalten
Abbildung 4.2: Randwinkelbildung an einer festen senkrechten Wand
Im folgenden  soll  die  Flüssigkeitsoberfläche  in  der  Nähe  einer  festen  senkrechten  Wand
betrachtet werden (vgl. Abbildung 4.2). Die an der Wand im Gleichgewicht stehenden Phasen
seien  mit  g  (gasförmig),  f  (fest)  und  fl  (flüssig)  abgekürzt.  Die  jeweiligen
Grenzflächenspannungen  fl , f ,  fl , g sowie  fl , fl werden  dann  als  Vektoren  dargestellt,
die tangential zu den jeweiligen Grenzflächen am Berührungspunkt mit der Wand wirken und
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deren  Betrag  der  jeweiligen  Grenzflächenspannung  entspricht.  Die  resultierenden  Kräfte
bewirken  eine  Verformung  der  Oberfläche.  Gegenüber  diesen  Kräften  kann  der
Schwerkrafteinfluss im Allgemeinen vernachlässigt werden. 
Die Berührungslinie Flüssigkeit-Wand stellt sich so ein, dass die Summe aller Kräfte an der
Grenzfläche verschwindet. Damit wird ein Randwinkel q ausgebildet. Für die Komponenten
parallel zur Wand heißt das
 f , g− f , fl fl , g⋅cos=0 . (4.3)
Diese Gleichung wird oftmals auch als Youngsche Gleichung bezeichnet. Man kann nun drei
Fälle unterscheiden:
•  f , g f , fl ⇒ cos0 ⇒ 90 ° (Abbildung 4.2a)
Es ist energetisch günstiger, die Grenzfläche zwischen Gas und Flüssigkeit zu vergrößern
und die flüssig-fest-Kontaktfläche zu verkleinern. Die Flüssigkeitsoberfläche in der Nähe
der Wand ist konvex gekrümmt. Dieses Verhalten wird als Nichtbenetzung bezeichnet.
•  f , g f , fl ⇒ cos0 ⇒ 90° (Abbildung 4.2b)
Zur  Energieminimierung  wird  die  Grenzfläche  flüssig-fest  vergrößert,  während  die
Grenzfläche Flüssigkeit-Gas verkleinert wird. Dies resultiert in einer konkav gekrümmten
Oberfläche und die Flüssigkeit benetzt die Wand.
•  Ist   fl , g f , g− f , fl , so kann die Beziehung (4.3) für keinen Winkel  q erfüllt werden.
Stets bleibt eine resultierende Kraftkomponente entlang der Oberfläche, die dazu führt, dass
ein dünner Flüssigkeitsfilm an der Wand nach oben kriecht. Man spricht in diesem Fall von
vollständiger Benetzung oder auch Spreitung.
4.2 Messmethode und Apparatur
4.2.1 Hochtemperaturanlage zur Messung von Oberflächenspannungen
Zur Untersuchung der Oberflächen- und Grenzflächenspannungen in Metallschmelzen steht
eine Hochtemperaturanlage zur Verfügung. Der Aufbau ist detailliert in [Mer97] beschrieben,
so  dass  hier  eine  schematische  Darstellung  genügen  soll.  Kernstück  der  Anlage  ist  ein
Fibrotal-Rohrofen, der ein PM 2000 Edelstahlrohr umgibt. Dieses bildet den beheizten Teil
einer Vakuumkammer, die sowohl die Probe, einen Eintauchkörper und im hinsichtlich hoher
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Temperaturen speziell abgeschirmten und gekühlten oberen Bereich den mechanischen Teil
einer elektronischen Präzisionswaage enthält. Vor Beginn der Experimente kann die gesamte
Apparatur  auf  einen  Enddruck  von  5⋅10−5mbar evakuiert  und  anschließend  mit  einem
Schutzgas aus Argon mit 10% Wasserstoff als reduzierende Komponente geflutet werden.
Abbildung 4.3: Schematische Darstellung der Hochtemperaturanlage zur Messung von
Oberflächen- und Grenzflächenspannung
Der Probentiegel aus Graphit (Durchmesser 5 cm) steht auf einem höhenverstellbaren Tisch.
Das  Anheben  wird  durch  einen  Hochvakuummanipulator realisiert,  der  mit  Hilfe  eines
Schrittmotors ein genaues Einstellen der Probenhöhe erlaubt. Über der Probe hängt ein durch
eine  Edelstahlhalterung  beschwerter  Eintauchkörper  aus  Al2O3-Keramik  in  Form  eines
Stempels.  Die  Halterung  ist  über  einen  Draht  direkt  am  mechanischen  Teil  einer
elektronischen Waage befestigt. Während der Messung kommt nur der untere Zylinder des
Stempels  in  Kontakt  mit  der  Probe.  Die  Oberfläche  dieses  Teils  des  Stempels  ist  daher
zusätzlich poliert, um Einflüsse der Oberflächenrauhigkeit der Keramik auf das Messergebnis
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zu minimieren. Der untere Stempelteil weist einen Durchmesser von 1.5 cm und eine Höhe
von 3 mm auf.
Abbildung 4.4: Hochtemperaturanlage zur Messung der Oberflächenspannung (l) und
Probentiegel inkl. Probe (r)
4.2.2 Das Messverfahren
Für  die  Messung  der  Oberflächenspannung  ist  ein  nichtbenetzendes  Verhalten  zwischen
Schmelze  und  Stempel  notwendig.  Beginnend  von  einem  freien  Eintauchkörper,  d.h.  die
Probe befindet sich in unterster Position, wird der Probentisch schrittweise angehoben und die
auf den Stempel wirkende Kraft aufgrund der Wechselwirkung mit der Oberfläche gemessen.
Abbildung  4.5 zeigt schematisch das Verhalten der Schmelze in den verschiedenen Phasen
des  Eintauchversuches.  In  Abbildung  4.6 ist  eine  dazugehörige  typische  Messkurve
dargestellt. Die charakteristischen Bereiche sind in beiden Grafiken markiert und sollen im
weiteren kurz erläutert werden.
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Abbildung 4.5: Schematische Darstellung des Eintauchversuches zur Messung der
Oberflächenspannung
Abbildung 4.6: Typische Messkurve für die Messung der Oberflächenspannung
• Im Bereich  A schwebt der Stempel frei über der Probenoberfläche. Die von Stempel und
Halterung herrührende Gewichtskraft wird als Bezugspunkt verwendet.
• Unmittelbar nach dem Berühren der Oberfläche wird ein Meniskus ausgebildet (Phase B).
Es wirken nun zusätzlich Auftriebskraft und die durch den Meniskus verursachte Kraft.
• Im  Bereich  C schließt  sich  ein  linearer  Kurvenabschnitt  an.  Der  Meniskus  ist  nun
vollständig ausgebildet und gleitet bei konstantem Randwinkel am Stempelrand nach oben.
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Da sich hier nur die Auftriebskraft  ändert,  kann aus diesem Abschnitt  bei  Kenntnis der
Stempelgeometrie die Dichte der Schmelze bestimmt werden.
• Hat der Meniskus die obere Kante des Stempels erreicht, so schnürt er sich darüber ein (D).
Schließlich kommt es zum Abriss des Meniskus, so dass der untere Zylinder des Stempels
vollständig von der Schmelze umschlossen wird (E in Abbildung 4.6). Die Messung kann
vor dem Abreißen des Meniskus beendet werden.
Zum Vergleich enthält Abbildung  4.6 auch eine  so genannte Rückmessung, d. h. die beim
Auftauchen  des  Stempels  gewonnene  Kraftkurve.  Beide  Kurven  stimmen  hervorragend
überein. Das zeigt insbesondere, dass keine Randwinkelhysterese vorliegt, wie sie z.B. durch
Rauigkeiten an  der  Stempeloberfläche  oder  durch  Oberflächenverunreinigungen  auf  der
Schmelze verursacht werden kann [Thr95], [Mer97].
4.2.3 Auswertung der Kraftmesskurven
Zunächst ist die Messkurve auf Einflüsse der Geometrie von Probentiegel und Stempel zu
korrigieren.  Diese  Korrekturen  sind  in  [Mer97] geschildert  und  im  vorhandenen
Auswerteprogramm automatisiert,  so dass hier auf eine ausführliche Darstellung verzichtet
werden soll. Man erhält damit eine gemessene Kraft in Abhängigkeit von der Höhe  x0 der
Randlinie des Meniskus am Stempel.
Anschließend  kann  aus  der  korrigierten  Kraftkurve  die  Dichte  der  Flüssigkeit  bestimmt
werden. Man zieht dazu den im vorhergehenden Abschnitt erwähnten linearen Abschnitt C, in
dem ausschließlich die Auftriebskraft zunimmt, heran.  Aus einer  Regressionsrechnung kann
der Anstieg b bestimmt werden, der über die Beziehung
=b⋅R
2−r 2
⋅g⋅r2R2
(4.4)
mit der Dichte der Schmelze verknüpft ist. Dabei bezeichnen R den Radius des Probentiegels
und r den Radius des unteren Zylinders des Stempels.
Subtrahiert  man  den  Einfluss  der  Auftriebskraft,  so  kann  man  das  Meniskusvolumen
V M
expx0  in Abhängigkeit von der Randlinienhöhe aus der korrigierten Kraft bestimmen:
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V M
exp x0=
F korr x0
g  . (4.5)
Andererseits  kann  das  Meniskusvolumen  auch  durch  numerisches  Lösen  der  Laplace-
Gleichung
 1R1 1R2=P=P1−P2 (4.6)
bestimmt werden. Dabei sind  R1 und  R2 die  Hauptkrümmungsradien der Oberfläche und  P1
und  P2 der  Druck  auf  der  konvexen  und  konkaven  Seite  des  Meniskus.  Aufgrund  der
vorliegenden  Radialsymmetrie  kann  dieser  Ausdruck  auf  ein  eindimensionales  Problem
reduziert werden, wobei nur eine Koordinate x entlang der Symmetrieachse, d.h. in Richtung
der  wirkenden Schwerkraft,  zu  betrachten bleibt.  Weiterhin können die  Krümmungsradien
durch die entsprechenden Ausdrücke der Differentialgeometrie ersetzt werden, so dass man 
x '
r 1x ' 21/2
 x ' '
1x ' 23 /2
=
 g x
 (4.7)
erhält. Dabei ist r der Abstand senkrecht zur Symmetrieachse und x' und x'' sind die erste und
zweite  Ableitung  nach  r.  Diese  Gleichung  kann  nun  numerisch  für  verschiedene
Kapillarparameter 
a :=

g 
(4.8)
gelöst werden, so dass man aus dem  Ergebnis die  Meniskusvolumina V Mth x0  berechnen
kann.  Dabei  sind  die  Randbedingungen  x0, x '0 für  r∞  (flache,  unveränderte
Oberfläche weit entfernt vom Stempel) sowie x x0, x '=−cot  für rR  (Meniskus hat
auf  der  Randlinienhöhe  x0 Kontakt  zum  Stempel  und  bildet  den  Randwinkel  q)  zu
berücksichtigen.  Die entsprechenden Berechnungsalgorithmen sind in  [Mer97] beschrieben
und bereits in Turbo-Pascal Programmen realisiert. Diese wurden für die hier durchgeführten
Untersuchungen genutzt.
Man kann nun durch Vergleich der  experimentellen  Volumenkurve  mit  den theoretischen
Kurven den Kapillarparameter a und damit nach (4.8) die Oberflächenspannung der Schmelze
bestimmen. Dabei wird eine gute Übereinstimmung im Abrissbereich, d.h. im Bereich des
Maximums  der  Volumenkurve,  als  Kriterium  für  die  Auswahl  der  theoretischen
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Volumenkurve  und  damit  des  Kapillarparameters verwendet.  Abbildung  4.7 zeigt  sowohl
experimentelle als auch theoretische Volumenkurven im Vergleich.
Abbildung 4.7: Vergleich zwischen theoretischer und experimenteller Volumenkurve
4.2.4 Fehler der Dichte- und Oberflächenspannungsmessung
Aufgrund der Komplexität der Messmethode und des Auswerteverfahrens ist eine Angabe des
Gesamtfehlers  der  Messergebnisse  nur  schwer  möglich.  Einige  Einflüsse  können  leicht
abgeschätzt werden, z.B.
• Fehler der Waage und der Höhenverstellung
• Fehler in der Temperaturmessung
• Geometriefehler, v.a. für Tiegel- und Stabradius.
Weiterhin existieren systematische Fehler, deren Größe sich während einer Messung ändern
kann.  Diese  Änderung  kann  so  stark  sein,  dass  sich  dies  in  sichtbaren  Sprüngen  in  den
Messkurven äußert. In diesen Fällen ist die Messung zu wiederholen.
67
4 Oberflächenspannung der Legierungsschmelzen
Die  Messunsicherheit  der  Dichte  kann unter  Verwendung der  Messfehler  Dr und  DR der
geometrischen Größen sowie des Fehlers des  Regressionskoeffizienten, der aus der Summe
der  quadratischen  Abweichungen  erhalten  werden  kann,  mittels  Größtfehlerrechnung
bestimmt  werden.  Die  Fehlerbetrachtung  wurde  in  die  vorhandene  Auswertesoftware
integriert. Es zeigt sich, dass der relative Fehler der Dichte in allen Messreihen  1.5% nicht
überschreitet.
Bei der Bestimmung der Oberflächenspannung hat der subjektive Charakter der Zuordnung
der  experimentellen  Volumenkurve  zu  den  modellierten  Meniskusvolumina  den
entscheidenden Einfluss. Dieser Fehler  lässt sich bei der Auswertung der Messkurven leicht
abschätzen. Der daraus resultierende relative Fehler der Oberflächenspannung ist durch


=



a
a (4.9)
gegeben.  Die  relativen Fehler  von Dichte  und Kapillarparameter  sind  erfahrungsgemäß in
etwa  gleich,  so  dass  ein  maximaler  relativer  Fehler  der  Oberflächenspannung  von  3%
beobachtet wurde.
4.3 Ergebnisse der Messungen
4.3.1 Allgemeine Bemerkungen
Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Oberflächenspannung im Ag-Cu-Sn System entlang einer
Linie  mit  konstantem  Anteilverhältnis cAg /cCu=7/3 gemessen.  Diese  Wahl  der  Proben
ermöglicht zum einen die Bestimmung der Oberflächenspannung in der Nähe des ternären
Eutektikums  und  der  eutektischen  Rinne,  und  damit  im  in  Hinblick  auf  die  Suche  nach
geeigneten bleifreien Loten interessanten Bereich.  Zum anderen erlaubt  der  gerade Schnitt
durch  den  ternären  Körper  Aussagen  über  die  Konzentrationsabhängigkeit der
Oberflächenspannung.  Jede  Probe  wurde  in  einem  weiten  Temperaturbereich  zwischen
Liquidustemperatur  und  maximal  850°C  untersucht,  um  zusätzlich  Aussagen  über  den
Temperaturverlauf zu erhalten.
Beginnend mit reinem Zinn wurden die folgenden Proben durch  Zulegieren von Silber und
Kupfer hergestellt.  Bei  Wägung nach der Messung war nur für reines Zinn eine messbare
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Verdampfung festzustellen, so dass die Probenzusammensetzung im Rahmen der Wägefehler
exakt einstellbar war. Um den Materialbedarf zu minimieren wurden die Proben mit einem
Zinngehalt  von weniger als  40 Atom-% beginnend von einer binären Ag-Cu Probe durch
Zulegieren  von  Sn  hergestellt.  Zusätzlich  wurden  die  ebenfalls  im  Hinblick  auf  die
Entwicklung bleifreier  Lote interessanten binären Ag-Sn- und Cu-Sn- Eutektika sowie das
ternäre Ag-Cu-Sn-Eutektikum untersucht.
Nach dem Evakuieren der Probenkammer  auf einen Enddruck  pE1⋅10−4mbar wurde die
Probenheizung bei  weiterlaufenden  Pumpen  zugeschaltet.  Erst  bei  einer  Probentemperatur
von  etwa  200°C  wurde  das  Schutzgas  eingelassen  und  die  Probe  auf  die  maximale
Messtemperatur aufgeheizt. Vor Beginn der Messungen wurde der Eintauchkörper zunächst
manuell  in  die  Schmelze  getaucht.  Damit  ist  sichergestellt,  dass  eventuell  vorhandene
Oberflächenhäutchen auf der Schmelze aufreißen und dass sich Probe und Stempel auf etwa
gleicher Temperatur befinden. Zusätzlich wurde zur Homogenisierung der Temperatur in der
Probe beigetragen („Umrühren“). 
Um  die  Reproduzierbarkeit  der  Ergebnisse  zu  sichern,  wurden  die  Messungen  zu  einer
Temperatur mehrfach durchgeführt. Zudem wurde reines Zinn zweifach vermessen, wobei gut
übereinstimmende  Ergebnisse  erhalten  werden  konnten.  Einzelne  Messungen,  deren
Auswertung  aufgrund  externer  Störungen  während  des  Messvorganges  stark  fehler-  und
schwankungsbehaftet  war,  wurden  verworfen  und  vor  Veränderung  der
Probenzusammensetzung wiederholt.
4.3.2 Oberflächenspannung und Dichte der eutektischen Legierungen
Zu Beginn der Messungen wurden reines Zinn, das Ag-Sn Eutektikum sowie das ternäre Ag-
Cu-Sn  Eutektikum  untersucht.  Am  Ende  der  Messreihe  wurden  die  Messungen  an  Zinn
wiederholt,  sowie das Cu-Sn Eutektikum vermessen. Die Unterschiede in der Qualität  der
Messungen sind darauf zurückzuführen, dass nach den Versuchen am ternären Eutektikum der
Stempel ausgetauscht werden musste, und der neue Stempel wesentlich glattere Kraftkurven
und weniger stark streuende Dichten und Oberflächenspannungen lieferte. Es wird vermutet,
dass  dies  mit  der  Oberflächen-  bzw.  Kantenbeschaffenheit  des  Stempels  zusammenhängt,
wobei mit bloßem Auge keine Unterschiede erkennbar sind.
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Die  Messergebnisse  sind  in  den  Abbildungen  4.8 und  4.9 dargestellt.  Zulegieren  der
Zusatzkomponenten zu Sn ändert die Absolutbeträge von Oberflächenspannung und Dichte
im betrachteten Temperaturbereich kaum. Dies ist auch verständlich, denn Silber bzw. Kupfer
wird nur in sehr kleinen Anteilen beigesetzt. Der gemessene Temperaturverlauf beider Größen
kann  im  betrachteten  J-Bereich  durch  lineare  Funktionen  beschrieben  werden.  Die
Regressionsparameter sowie deren Unsicherheiten sind in Tabelle 4.1 aufgeführt.
Abbildung 4.8: Dichte der Eutektika und Sn in Abhängigkeit von der Temperatur
Im Vergleich zu reinem Zinn führt das Zulegieren von Silber zu einem Anstieg in sowohl r0
als auch im linearen Dichte-Temperaturkoeffizient. Für die eutektischen Legierung von Cu-Sn
und Ag-Cu-Sn kann das Gegenteil beobachtet werden.
Die Oberflächenspannung liegt in allen eutektischen Legierungen aus dem Ag-Cu-Sn System
etwas höher als in reinem Zinn. Gegenüber dem konventionellen Pb-Sn-Lot ([Pan84]) ist die
Oberflächenspannung in den bleifreien Schmelzen stark erhöht. Bei der Verwendung dieser
Legierungen als bleifreie Lote ist demnach ein verändertes Benetzungsverhalten zu erwarten:
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Ein Tropfen des Ag-Cu-Sn-Lotes wird stärker versuchen, eine kugelige Form anzunehmen.
Anders  ausgedrückt  führt  das  Hinzusetzen  von  Cu  und/oder  Silber  nicht  zu  der  im
konventionellen Lot durch Blei bewirkten Erniedrigung der Oberflächenspannung.
Abbildung 4.9: Oberflächenspannung der Eutektika und Sn in Abhängigkeit von der Temperatur
T =0d /dT⋅T T =0d/dT⋅T
r0  /g cm-3 -dr/dT /10-4g cm-3K-1 s0 /mN m-1 -ds/dT /mN (mK)-1
Sn 7.37 ± 0.07 (8.2 ± 0.8) 572.2 ± 2.7 0.077 ± 0.004
Ag-Sn 7.64 ± 0.11 (10.7 ± 1.6) 590 ± 14 0.107 ± 0.020
Cu-Sn 7.199 ± 0.029 (5.6 ± 0.4) 582.9 ± 2.2 0.0941 ± 0.0029
Ag-Cu-Sn 7.16 ± 0.05 (3.5 ± 0.6) 650 ± 10 0.170 ± 0.014
Tabelle 4.1: Dichte und Oberflächenspannung von Zinn und der Ag-Sn-, Cu-Sn- und Ag-Cu-Sn-Eutektika:
Regressionsparameter
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Speziell für reines Zinn bietet sich ein Vergleich mit in der Literatur vorgestellten Daten an.
Anhand  einer  Zusammenstellung  verschiedener  Messungen  schlägt  [Kee93]
Sn=590.78−0.124⋅T mN m
−1  vor  und  erhält  damit  eine  gegenüber  den  hier  gezeigten
Ergebnissen um ca. 3 % höhere Oberflächenspannung und ebenfalls einen dem Betrag nach
größeren Temperaturkoeffizienten. [Iid88] gibt eine Dichte von Sn=7.3−6⋅10−4⋅T g cm−3  an,
was mit den hier gezeigten Messergebnissen gut übereinstimmt.
4.3.3 Temperatur- und Konzentrationsverlauf von Dichte und Oberflächenspannung
Die  weiterhin  durchgeführten  Messungen  entlang  der  schon  erwähnten  Linie  im
Zusammensetzungsdreieck  liefert  Aussagen  über  den  Konzentrationsverlauf  von
Oberflächenspannung  und  Dichte.  Da  wiederum jede  Probe  temperatursensitiv  untersucht
wurde, können weiterhin Temperaturkoeffizienten ermittelt werden. 
Abbildung 4.10: Konzentrationsverlauf der Dichte für verschiedene Temperaturen
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Abbildung 4.10 zeigt die gemessenen Dichten der Legierungsschmelzen in Abhängigkeit von
der  Temperatur.  Zusätzlich  ist  eine  theoretische  Abschätzung  der  Dichte  nach  den
Beziehungen
tern=
cAcBcC cAM AcBM BcC M C 
cAM ABCcBM BACcC M C AB
(4.10a)
bzw.
bin=
cA cBcAM AcBM B
c AM AAcBM BB
(4.2b)
angegeben (ausgezogene Linie). Dafür wurde angenommen, dass die Atomvolumina in der
Legierung gleich denen in den reinen Komponenten sind. Die Dichten für Silber und Kupfer
wurden dabei  [Iid88] entnommen, für Zinn wurde das Ergebnis dieser Messung eingesetzt.
Für  hohe  Zinnanteile  stimmen  die  Messwerte  sehr  gut  mit  dieser  Abschätzung  überein.
Verringert man jedoch die Zinnkonzentration, so steigt die gemessene Dichte stärker als das
Ergebnis dieser Betrachtung an.
Abbildung 4.11: Temperaturverhalten der Dichte der untersuchten ternären Ag-Cu-Sn Legierungen
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Die Temperaturabhängigkeit der Dichte kann wiederum im betrachteten J-Bereich mit einer
linearen Funktion beschrieben werden (Abbildung  4.11). Die Anstiege sind für alle Proben
negativ und von etwa gleichem Betrag. Die genauen Regressionsparameter und deren aus der
linearen  Regression  entnommenen  Fehler  gibt  Tabelle  4.2 an.  Die  r(J)-Darstellung zeigt
außerdem deutlicher, dass der Anstieg der Dichte dem Betrag nach mit sinkendem Zinnanteil
zunächst zunimmt und im Bereich zwischen  cSn=0.2 und  cSn=0.3 ein Maximum durchläuft.
Für weniger als 10 Atom-% Zinn nimmt der Betrag von d/dT  wieder ab, es zeichnet sich
ein Plateau für sehr geringe Zinnkonzentrationen ab.
Im Konzentrationsverlauf  der  Oberflächenspannung zeigt  sich  ein  breites  Plateau  auf  der
zinnreichen Seite. So wächst s oberhalb eines Zinnanteils von 60 Atom-% nur um 5 % an. Zu
kleineren Zinnanteilen hin zeigt sich dagegen ein starker Anstieg der Oberflächenspannung.
Es  wird  sofort  klar,  dass  eine  einfache  Mischungsregel  zur  Abschätzung  der
Oberflächenspannung  aus  den  Daten  der  reinen  Komponenten  nicht  anwendbar  ist.  Zur
Modellierung  der  Konzentrationsabhängigkeit  sind  kompliziertere  Modelle  notwendig.
Empirisch können die beobachteten Isothermen mit Hilfe eines Exponentialgesetzes der Form
cSn=AB⋅exp−cSnC  (4.11)
beschrieben werden. Tabelle 4.3 gibt die Parameter für J=550°C, 650°C, 700°C sowie 850°C
an.
Die  angegebenen  Gültigkeitsbereiche  der  Kurvenanpassung  sind  durch  die
Liquidustemperaturen  der  Legierungen  begründet.  Mit  wachsender  Temperatur  sinkt  der
Konstante Term A, während der Exponentialterm durch den Vorfaktor B stetig reduziert wird.
Die Übereinstimmung zwischen den Messpunkten und den angepassten Kurven wird durch
Abbildung  4.13 beispielhaft  für  550°C  und  850°C  illustriert.  Es  sei  nochmals  darauf
hingewiesen, dass diese Beschreibung rein empirischen Charakter hat.
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T =0d/dT⋅T
r0 / g cm-3 -dr/dT /10-4 g cm-3 K-1
Sn100 7.37 ± 0.06 8.2 ± 0.8
Ag6.1Cu3.9Sn90 7.64 ± 0.04 9.9 ± 0.6
Ag4.5Cu4.5Sn85 7.65 ± 0.07 8.6 ± 0.9
Ag14Cu6Sn80 7.70 ± 0.09 7.5 ± 1.3
Ag21Cu9Sn70 7.85 ± 0.04 6.6 ± 0.4
Ag28Cu12Sn60 8.22 ± 0.13 8.5 ± 1.6
Ag35Cu15Sn50 8.57 ± 0.09 9.0 ± 1.1
Ag42Cu18Sn40 8.79 ± 0.14 8.2 ± 1.6
Ag49Cu21Sn30 8.99 ± 0.11 6.8 ± 1.3
Ag63Cu27Sn20 9.50 ± 0.10 6.9 ± 0.9
Ag56Cu24Sn10 9.57 ± 0.13 5.4 ± 1.2
Ag70Cu30 (850°C) 9.07 ± 0.14 --
Tabelle 4.2: Temperaturverlauf der Dichte: Regressionsparameter
Abbildung 4.12: Konzentrationsverlauf der Oberflächenspannung
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J /°C cSn
cSn=AB⋅exp−cSnC 
A /mN m-1 B /mN m-1 C
550 0.4  1 503 ± 7 340 ± 70 0.26 ± 0.04
650 0.3  1 501 ± 8 400 ± 90 0.23 ± 0.05
700 0.3  1 496 ± 7 420 ± 80 0.22 ± 0.05
850 0  1 482 ± 16 540 ± 40 0.199 ± 0.021
Tabelle 4.3: Empirische Konzentrationsabhängigkeit der Oberflächenspannung
Abbildung 4.13: Konzentrationsabhängigkeit der Oberflächenspannung: Vergleich zwischen Messpunkten und
empirischem Exponentialgesetz
Im Temperaturverhalten der ternären Legierungen (Abbildung 4.4) ist nun eine Besonderheit
zu  beobachten:  Während für hohe Zinnkonzentrationen, wie im vorhergehenden Abschnitt
geschildert,  im  betrachteten  Temperaturbereich  ein  lineares  Absinken  der
Oberflächenspannung mit wachsender Temperatur beobachtet werden kann, ändert sich s für
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die  Legierung  Ag49Cu21Sn30 praktisch  nicht.  Für  Ag56Cu24Sn20 ist  s(T) nicht  mehr
ausschließlich  durch  den  linearen  Temperaturkoeffizienten  zu  beschreiben.  In  der
Reihenentwicklung der Oberflächenspannung nach der Temperatur liefert vielmehr auch der
quadratische  Term  nicht  zu  vernachlässigende  Beiträge.  Bemerkenswert  ist  der  damit
verbundene  Anstieg  der  Oberflächenspannung  mit  wachsender  Temperatur  für  J<700°C.
Tabelle  4.1 gibt die linearen Temperaturkoeffizienten daher nur für Legierungen mit einem
Zinngehalt von mindestens 30 Atom-% an.
Abbildung 4.14: Temperaturabhängigkeit der Oberflächenspannung
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T =0
d
dT
⋅T
s0 /mN m-1 ds/dT /10-2 mN (m K)-1
Sn100 572.2 ± 2.7 7.76 ± 0.4
Ag10.5Cu4.5Sn85 570 ± 6 6.4 ± 0.8
Ag21Cu9Sn70 574 ± 4 5.7 ± 0.5
Ag28Cu12Sn60 578 ± 6 5.2 ± 0.7
Ag35Cu15Sn50 589 ± 16 4.5 ± 1.9
Ag42Cu18Sn40 599 ± 14 4.2 ± 1.5
Ag49Cu21Sn30 655 ± 21 5.0 ± 2.2
Tabelle 4.4: Lineare Temperaturkoeffizienten der Oberflächenspannung.
4.4 Thermodynamische Abschätzung der Oberflächenspannung
4.4.1 Theoretischer Hintergrund: Die Butler-Gleichung
Butler  gibt  in  [But32] eine  Möglichkeit  an,  die  Oberflächenspannung  anhand
thermodynamischer  Überlegungen  abzuschätzen.  Er  betrachtet  dabei  die  Oberfläche  im
thermodynamischen  Gleichgewicht  mit  dem  Bulkmaterial als  eigenständige  Phase  und
beschreibt die Änderung der freien Enthalpie dieser Oberflächenphase beim „Aufblähen“ der
Oberfläche. Nach diesem Modell erhält man die Beziehung
= i
RT
Ai
lnciSci 1Ai XSGiS−XSG i . (4.12)
Der hochgestellte Index S bezeichnet Größen der Oberfläche, Größen ohne Index beschreiben
die  Volumenphase.  Die  Oberflächenspannung in  einem mehrkomponentigen  System wird
demnach  auf  drei  Einflussgrößen  aufgeteilt:  Zur  Oberflächenspannung  si der  reinen
Komponente addieren sich auf die Oberfläche Ai einer einkomponentigen Monolage bezogene
entropische und enthalpische Beiträge, die aus der Thermodynamik der Legierungen abgeleitet
werden können. Im folgenden sollen ohne Einschränkung der Allgemeinheit ausschließlich
binäre Systeme betrachtet werden. Eine Erweiterung auf ternäre Systeme ist durch Anfügen
der entsprechenden Terme problemlos möglich.
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Mischt  man  N1 Atome  der  Sorte  1  mit  N2 Atomen  der  Sorte  2,  so  kann  die  freie
Mischungsenthalpie (Index mix) pro Mol (hochgestellter Index m) durch
Gmix
m =H mix
m −T Smix
m , (4.13)
also  als  Summe  aus  entropischem und  enthalpischem Anteil,  ausgedrückt  werden.  Zur
Mischungsentropie trägt hauptsächlich die Konfigurationsentropie bei, die statistisch aus der
Zahl der möglichen Atomanordnungen 
wm=
N 1N 2!
N 1!⋅N 2!
(4.14)
berechnet werden kann:
Smix=k B lnwm≈k B N 1 ln N 1N 2 ln N 2 . (4.15)
Dabei  wurde  die  Stirlingsche  Formel ln x!=x ln x−x benutzt.  Mit  N=N1+N2, c1=N1/N,und
c2=N2/N vereinfacht sich dies weiter zu
Smix=Nk Bc1 ln c1c2 ln c2 , (4.16a)
bzw. zur molaren Mischungsentropie im Spezialfall von N1+N2=NA
Smix
m =R c1 ln c1c2 ln c2 . (4.16b)
Den enthalpischen Term kann man mit einer linearen Mischungsregel beschreiben. Zusätzlich
führt  man einen Term XSG ein,  der die Abweichungen von diesem idealisierten Modell
wiedergibt. Dieser Summand wird als Überschuss- bzw. Exzessenthalpie bezeichnet. Im Fall
XSG=0 bezeichnet man die vorliegende Mischung als ideale Lösung und die freie molare
Mischungsenthalpie ist gegeben durch
Gmix
m =c1G1
mc2G2
mRT c1 ln c1c2 ln c2 ,
wobei G im die freie Enthalpie in einer Schmelze der reinen Komponente  i bezeichnet. Im
realen Fall ist nun XSG≠0 . Die Bildung zweier 1-2 Atompaare aus je einem 1-1 und 2-2
Paar  führt  dann  zur  Aufnahme  bzw.  Freisetzung  von  Energie,  deren  Betrag  durch  die
Überschussenthalpie gegeben ist. Die molare Mischungsenthalpie ist in diesem Fall gegeben
durch 
Gmix
m =c1G1
mc2G2
mRT c1 ln c1c2 ln c2
XSG . (4.17)
XSG ist spezifisch für das betrachtete Legierungssystem und sowohl von der Temperatur
als auch von der Zusammensetzung der Mischung abhängig. In der Literatur ist sie oftmals in
Form von Redlich-Kister Polynomen 
XSG=cAcB∑
i
Li T cA−cB
i
(4.18)
angegeben, wobei die Li(T) selbst Polynome in T sind.
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Die Butler-Gleichung (4.1) verwendet nun jedoch die partielle molare Mischungsentropie und
die partielle molare Überschussenthalpie des betrachteten Legierungspartners zur Berechnung
der  Oberfläche.  Beide  Größen  können  durch  partielle  Differentiation der  totalen
thermodynamischen Größe nach dem Molenbruch der entsprechenden Komponente gewonnen
werden. Im Falle der Mischungsentropie führt dies zu
Smix , i
m =R ln ci1 . (4.19)
Im Butler-Modell ist zugelassen, dass die Zusammensetzung der Oberflächenphase von der
des Volumens abweicht. Bei der Bildung neuer Oberfläche erhält man daher eine durch die
Umlagerung der Atome bedingte Entropiedifferenz
Smix , i
m =R lnciSci , (4.20)
die als Summand in (4.1) auftritt. In analoger Weise kann der dritte, enthalpische Beitrag zur
Oberflächenspannung  erläutert  werden:  Er  berücksichtigt  die  unterschiedliche
Mischungsenthalpie  aufgrund der  unterschiedlichen Zusammensetzung der  Oberfläche  und
des Volumenmaterials.  Für die  Berechnung der Oberflächenspannung nimmt man nun an,
dass  die  Überschussenthalpien  im  Bulk und  in  der  Oberflächenphase  durch  die  gleichen
funktionalen  Abhängigkeiten von der  Zusammensetzung gegeben sind und sich nur  durch
einen eventuellen Skalenfaktor unterscheiden:
XSGi
S=Z
S
Z
XSGi . (4.21)
Dieser  Vorfaktor,  das  Verhältnis  der  Koordinationszahlen  ZS in  der  Oberfläche und  Z im
Volumen, soll die fehlenden Nächstnachbaratome an der Oberfläche berücksichtigen. In der
Literatur,  z.B.  [Tan94],  werden  Werte  von  Z S /Z=0.5 ...1 diskutiert  und  entsprechende
Ergebnisse verglichen. Diese Arbeit verwendet Z S /Z=1 . 
Die molare Oberfläche einer Monolage einer einkomponentigen Flüssigkeit  kann aus dem
Molvolumen berechnet  werden.  Der  geometrische  Faktor f =1.091 gilt  für  dichtgepackte
Strukturen.
Ai= f⋅N A
1 /3V i
2/3 . (4.22)
80
4 Oberflächenspannung der Legierungsschmelzen
4.4.2 Berechnungsverfahren
Die Berechnung der Oberflächenspannung nach der Butler-Gleichung erfolgt numerisch und
in  zwei  Teilschritten.  Zunächst  ist  Gleichung  (4.12)  für  jeden  der  Legierungspartner  zu
erfüllen. Für eine binäre Legierung heißt das, dass das nichtlineare Gleichungssystem
1
RT
A1
lnc1sc1 1A1 XSG1S−XSG1=2 RTA2 lnc2
s
c2 1A2 XSG2S−XSG2
c1
sc2
s=1
(4.23a)
für  alle  interessierenden  Konzentrationen  c1,  c2 nach  den  unbekannten  Anteilen  in  der
Oberfläche c1s , c2s  aufzulösen ist. Im ternären Fall erhält man entsprechend 
1
RT
A1
lnc1sc1 1A1 XSG1S−XSG1=2 RTA2 lnc2
s
c2 1A2 XSG2S−XSG2
1
RT
A1
lnc1sc1 1A1 XSG1S−XSG1=3 RTA3 lnc3
s
c3 1A3 XSG3S−XSG3
c1
sc2
sc3
s=1
. (4.23b)
Ausgangspunkt der  Iteration ist  cis=ci . Damit können die partiellen  Mischungsenthalpien
und  die  jeweiligen  rechten  und  linken  Seiten  in  den  Gleichungen  (4.23a)  bzw.  (4.23b)
berechnet  werden.  Um  die  Differenz  der  beiden  Seiten  zu  minimieren  wird  nun  die
Zusammensetzung der Oberfläche verändert. Erneut können dann die Mischungsenthalpien
bestimmt  werden.  Dieses  Vorgehen  wird  solange  fortgesetzt,  bis  eine  zuvor  festgelegte
Höchstgrenze der Differenz zwischen rechter und linker Gleichungsseite unterschritten wird.
Man  erhält  somit  die  Zusammensetzung  der  Oberflächenphase  in  Abhängigkeit  von
Temperatur  und  Zusammensetzung  der  Volumenphase.  Erneutes  Einsetzen  in  die  Butler-
Gleichung für jede beliebige Komponente liefert dann die Oberflächenspannung.
4.4.3 Verwendete Daten
Die  geschilderten  Berechnungen  wurden  sowohl  für  das  Modell  idealer  Lösungen,  also
XSG i
S=XSG i=0 ,  als  auch  unter  Verwendung  der  in  der  Literatur  angegebenen
Mischungsenthalpien  durchgeführt.  Die  für  die  Beschreibung  der  realen  Mischungen
verwendeten Daten sind in Tabelle 4.5 zusammengefasst.
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L0(T)/ J mol-1 L1(T)/ J mol-1 L2(T)/ J mol-
1
Referenz
Ag-Sn -4902.5-4.30532 K-1·T -16474.0+3.12507 K-1·T -7298.6 [Kat94]
Cu-Sn -9002.8-5.8381 K-1·T -20100.5+3.6366 K-1·T -10528.4 [Shi96]
Ag-Cu 17323.4-4.46819 K-1·T 1654.38-2.35285 K-1·T 0 [Moo00]
Tabelle 4.5: Parameter Li der Überschussenthalpien
Es ist an dieser Stelle darauf hinzuweisen, dass die in der Literatur zu findenden Angaben für
ein  Stoffsystem  stark  voneinander  abweichen.  So  konnten,  v.a.  für  Ag-Sn,  Li mit
unterschiedlichen  Vorzeichen  gefunden  werden.  Für  die  Berechnung  der  im  folgenden
vorgestellten Ergebnisse wurde stets der in Tabelle 4.5 aufgelistete Parametersatz verwendet.
Die  ternären  Legierungen wurden als  Linearkombination der  binären  Systeme verstanden.
Ternäre Beiträge zur Überschussenthalpie wurden zunächst vernachlässigt. 
Die temperaturabhängige Oberflächenspannung für Silber, Kupfer und Blei wurde  [Kee93]
entnommen. Für Zinn wurden das in dieser Arbeit vorgestellte Ergebnis benutzt (vgl. Tabelle
4.4).
4.4.4 Die binären Randsysteme Ag-Sn und Cu-Sn
Zunächst  wurden die  binären Randsysteme untersucht,  sowohl unter  der  Annahme idealer
Lösung,  als  auch  für  die  reale  Legierung.  Abbildung  4.15  zeigt  den  Zinnanteil  in  der
Oberfläche  dargestellt  über  dem Zinnanteil  in  der Gesamtlegierung für  beide Systeme bei
einer Temperatur von 850°C.
In beiden Legierungen ist eine Anreicherung von Zinn in der Oberfläche zu verzeichnen. Die
Zinnkonzentration in der Oberflächenphase wächst viel stärker an als der mittlere Zinnanteil
der  Gesamtlegierung.  Qualitativ  wird  dieses  Verhalten  durch  beide  verwendeten  Modelle
beschrieben. Man kann daraus schließen, dass die Anreicherung von Zinn zum Einen durch
die niedrige Oberflächenspannung von Zinn, zum anderen aber durch einen Entropiegewinn
getrieben  wird.  Werden  noch  die  tatsächlichen  thermodynamischen  Verhältnisse  in  den
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Legierungen hinzugenommen, so bleibt das Verhalten prinzipiell gleich. Für Ag-Sn führen die
Mischungsenthalpien  jedoch  im  mittleren  Konzentrationsbereich  zu  einer  Absenkung  der
Zinnkonzentration in der Oberfläche gegenüber dem Modell der idealen Lösung. Für Cu-Sn
ist  gleiches  im Bereich  cSn<0.3 zu  verzeichnen,  für  größere Zinnanteile  ist  praktisch  kein
Unterschied festzustellen.
Abbildung 4.15: Zinnanteil in der Oberflächenphase binärer Ag-Sn und Cu-Sn Legierungen
Für höhere Temperaturen verändert sich das Verhalten nicht wesentlich. Aufgrund des mit
wachsender Temperatur zunehmenden Einflusses des  Entropieterms (~T) verringert sich der
Zinngehalt  der  Oberfläche.  Dies  ist  am  Beispiel  des  Cu-Sn-Systems  in  Abbildung  4.16
illustriert. 
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Abbildung 4.16: Oberflächenzusammensetzung von Cu-Sn Legierungsschmelzen für verschiedene
Temperaturen
Mit  einem  erweiterten  und  verfeinerten  Modell  wurde  sowohl  die
Oberflächenzusammensetzung  als  auch  die  Oberflächenspannung  von  Cu-Sn
Legierungsschmelzen von Prasad und Mikula berechnet  [Pra01]. Dabei wurde die Neigung
zur  Cu3Sn-Assoziatbildung in  die  Berechnung  der  Mischungsenthalpien  (bzw.  der
Aktivitätskoeffizienten) einbezogen. Das Ergebnis dieser Arbeit für 1100°C ist ebenfalls in
Abb.  4.14 enthalten. Sowohl die hier verwendete Butler-Gleichung als auch das von Prasad
und  Mikula  erweiterte  Modell  liefern  ein  qualitativ  gleiches  Verhalten.  Auffällige
Unterschiede  sind  die  Verschiebung  des  „Knickes“  der  Kurve  im  Anstieg  von  geringen
Zinnanteilen auf die Cu3Sn-Zusammensetzung sowie der steiler verlaufende Anstieg.
Mit  diesen  Konzentrationsverläufen  wurde  dann die  Oberflächenspannung in  den  binären
Systemen berechnet. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.17 in der Literatur veröffentlichten
Messergebnissen (Cu-Sn: [Rau66], Ag-Sn: [Lau60]) gegenübergestellt. Es wurde mit 1100°C
eine Temperatur über der Schmelztemperatur des Kupfers gewählt, die jedoch in den zuvor
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vorgestellten experimentellen Untersuchungen nicht erreicht wurde. Wie schon im Fall der
Oberflächenzusammensetzung zeigen die Kurven für geringere Temperaturen prinzipiell den
gleichen Verlauf. 
Für Ag-Sn liegen experimentelle Daten im gesamten Temperaturbereich vor. Man erhält eine
gute Übereinstimmung mit dem Modell der idealen Lösung. Unter Berücksichtigung von der
tatsächlichen Überschussenthalpie sinkt die theoretische Kurve für kleine Zinnanteile unter
die Messergebnisse ab. Für ca. 80 Atom-% Zinn entsteht ein „Buckel“ im Kurvenverlauf. Im
Cu-Sn-System stimmen die Rechnungen für beide Modelle oberhalb cSn=0.6 gut überein. Für
kleinere  Zinnanteile  zeigt  die  reale  Lösung eine  erhöhte  Oberflächenspannung mit  einem
Plateau im Bereich 0.05<cSn<0.15. Die Messergebnisse von Raue et.al. liegen zwischen den
beiden Modellkurven. 
Diese Vergleiche zeigen, dass die Butler-Gleichung sowohl  die  Absolutwerte als  auch die
Konzentrationsverläufe  der  Oberflächenspannung  gut  wiedergeben  kann.  Feinheiten  im
Konzentrationsverlauf  werden  durch  die  Berücksichtigung  der  tatsächlichen
Überschussenthalpie  XSG vermittelt.  Die  Literaturangaben  in  Form der  Redlich-Kister-
Polynome stammen überwiegend aus Optimierungsverfahren nach der CALPHAD-Methode
und  verschiedene  Quellen  liefern  verschiedene  Werte.  Eine  weitergehende  Prüfung  der
publizierten  Mischungsenthalpien  und/oder  die  Verwendung  des  von  Prasad  und  Mikula
vorgeschlagenen erweiterten Modells könnten daher zur Verbesserung der Übereinstimmung
von Experiment und theoretischer Berechnung liefern.
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Abbildung 4.17: Berechnete Oberflächenspannung von Cu-Sn (unten) und Ag-Sn (oben) im Vergleich mit
experimentellen Ergebnissen
4.4.5 Oberflächenspannung im ternären Zusammensetzungsdreieck
Weiterführend  wurde  die  Oberflächenspannung  für  eine  feste  Temperatur  von  850°C  im
ternären Zusammensetzungsgebiet berechnet. Dies soll zum einen einen weiteren Vergleich
zwischen  dem  Butler-Modell  und  den  zuvor  vorgestellten  experimentellen  Ergebnissen
ermöglichen.  Zudem  können  die  so  gewonnenen  Aussagen  über  den  überstrichenen
Temperaturbereich  hinaus  erweitert  werden.  Andererseits  kann  man  Aussagen  über  den
Verlauf  der  Oberflächenspannung  abseits  der  gemessenen  Probenzusammensetzungen
erwarten.  Erneut  wurde  sowohl XSG=0 sowie  die  reale  Überschussenthalpie  zur
Berechnung von s eingesetzt. Die Linien konstanter Oberflächenspannung für beide Modelle
sind  in  Abbildung 4.12 gegenübergestellt.  In  der  Cu-Ecke,  oberhalb  der  eingezeichneten
grauen Linie, sind die Legierungen bei 850°C noch nicht flüssig. Berechnungen bei höheren
Temperaturen zeigen jedoch keine anderen Kurvenverläufe, nur verschobene Absolutwerte.
J=850°C wurde  daher  für  diese  Betrachtung  gewählt,  um  die  Vergleichbarkeit  mit  den
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Messdaten zu gewährleisten. Dazu ist außerdem der in den Experimenten abgetastete Schnitt
durch den ternären Körper  mit cAg /cCu=7/3 markiert.  Betrachtet  man ideale  Lösungen,  so
erhält  man gerade  Linien konstanter Oberflächenspannung, die nahezu parallel zur Ag-Cu-
Seite  des  Zusammensetzungsdreieckes  verlaufen.  Im  realen  System  dagegen  werden  die
Linien stärker verkippt und „beulen“ zum Kupfer hin aus. 
Bewegt man sich von einer binären Cu-Sn Legierung ausgehend durch Zulegieren von Silber
in  das  innere  des  ternären  Körpers,  so  ist  zunächst  ein  relativ  starker  Abfall  der
Oberflächenspannung zu verzeichnen. Auf der Ag-Sn-Seite sind dagegen die Veränderungen
beim Übergang zum realen Mischungsverhalten gering.
Die Darstellung der Oberflächenspannung entlang des in Abbildung 4.18 gekennzeichneten
Schnittes  durch  den  ternären  Körper  über  dem Zinnanteil  (Abbildung 4.19)  erlaubt  einen
direkten Vergleich mit den experimentellen Resultaten aus dem Abschnitt 4.3.3.
Qualitativ  findet  man  eine  gute  Übereinstimmung zwischen  Modell  und Experiment.  Die
Verwendung  der  realen  Mischungsenthalpien  liefert  im  zinnreichen  Gebiet  erneut  ein
Maximum.  Im  vorhergehenden  Abschnitt  wurde  gezeigt,  dass  dieses  durch  die
Überschussenthalpie des Ag-Sn-Systems verursacht wird. Die experimentellen Daten zeigen
ein solches Verhalten nicht.  Die experimentell  beobachtete Konzentrationsabhängigkeit  der
Oberflächenspannung  entlang  des  hier  betrachteten  Schnittes  durch  das
Zusammensetzungsdreieck  wird  daher  besser  durch  das  Modell  der  idealen  Lösung
beschrieben. Da sowohl das Ag-Sn als auch das Cu-Sn Randsystem nach Sauerwald zu den
Systemen mit Tendenz zur Assoziat- bzw. Verbindungsbildung gehören [Sau43], ist jedoch zu
erwarten,  dass  eine  bessere  Wiedergabe  der  experimentellen  Daten  möglich  ist,  wenn
verfeinerte thermodynamische Daten oder ein verändertes thermodynamisches Modell (z.B.
das erwähnte Verbindungsmodell von Prasad und Mikula, [Pra01]) verwendet werden.
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Abbildung 4.18: Berechnete Oberflächenspannung im gesamten Ag-Cu-Sn Zusammensetzungsdreieck
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Abbildung 4.19: Oberflächenspannung entlang des Schnittes durch den ternären Körper mit cAg/cCu=7/3
4.4.6 Temperaturabhängigkeit der Oberflächenspannung
Abbildung 4.14 in Abschnitt 4.2.1 zeigt das experimentell ermittelte Temperaturverhalten der
Oberflächenspannung.  Es  soll  nun  geprüft  werden,  ob  dieses  Verhalten  auch  durch  die
vorgestellten thermodynamischen Modelle beschrieben wird. Das Ergebnis der Rechnungen
ist in Abbildung 4.3 dargestellt. 
Schon die Betrachtung idealer Mischungen zeigt hier für alle Legierungen eine nichtlineare
Abhängigkeit  der Oberflächenspannung von der Temperatur.  Während das Experiment  für
Legierungen mit  cSn>0.3 ein lineares Absinken von  s mit T für alle Temperaturen zeigen,
liefern  die  Rechnungen  für  tiefere  Temperaturen  zunächst  eine  wachsende
Oberflächenspannung,  die  ein  Maximum  erreicht  und  erst  für  T>1000°C abfällt.  Davon
weicht nur die binäre Legierung ab. Dazwischen muss es auch eine Zusammensetzung geben,
bei der die Oberflächenspannung in diesem Temperaturbereich nahezu temperaturunabhängig
ist.
89
4 Oberflächenspannung der Legierungsschmelzen
Abbildung 4.20: Temperaturabhängigkeit der Oberflächenspannung: Ergebnisse der Modellrechnungen
Da die in den Berechnungen eingesetzte Oberflächenspannung der reinen Elemente linear mit
T sinkt,  und  die  Hinzunahme  der  Überschussenthalpien  das  prinzipielle  Verhalten  nicht
ändert, wird dieses Verhalten, wie schon die Anreicherung von Zinn an der Oberfläche, durch
entropische  Effekte  getrieben.  Außerdem wird  die  Unterschiedlichkeit  der  Randsysteme
deutlich.  Die  Komponenten  in  Ag-Sn  und  Cu-Sn  Legierungen  weisen  stark  verschiedene
Oberflächenspannungen auf, was zur temperaturabhängigen Anreicherung von Zinn an der
Oberfläche  führt,  der  die  Entropie  entgegenwirkt.  Dieses  Wechselspiel  führt  zum
nichtlinearen Temperaturverhalten der Oberflächenspannung. Dagegen ist im Ag-Cu-System
aufgrund  der  ähnlichen  Oberflächenspannung  für  alle  Temperaturen  nicht  mit  einer
Anreicherung einer Komponente zu rechnen, so dass ein kontinuierlicher Abfall von s mit T
zu erwarten ist.
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5.1 Einführende Bemerkungen
Die Viskosität  h gibt  die Rate des Impulsübertrages in  transversale Richtung an,  wenn in
diese Richtung ein Geschwindigkeitsgradient existiert. Die Newtonsche Gleichung 
F= A ∂ v
∂ r (5.1)
führt die (dynamische) Viskosität als Proportionalitätsfaktor zwischen einer Scherkraft F und
dem durch sie bewirkten Geschwindigkeitsgradient entlang des Strömungsquerschnittes ein.
Es ist klar, dass das Fließverhalten einer Schmelze maßgeblich durch die h beeinflusst wird.
Eyring  [Eyr64] entwickelte ein als Ratengleichung bekanntes Modell zur Verknüpfung von
(makroskopischer) Viskosität  mit  mikroskopischen Eigenschaften der  Schmelze.  Die Rate,
mit  der  ein  Atom in  der  Schmelze  den abstoßenden Berg des  Wechselwirkungspotentials
zwischen nächsten Nachbarn überwinden kann, und somit einen Nachbarplatz einnimmt, ist
durch
k=k 0exp− Wk BT (5.2)
gegeben. Im Gleichgewicht ist die Zahl der Sprünge in alle Richtungen gleich. Wird jedoch
einer  Schicht  eine  Scherkraft  aufgeprägt,  so wird der  Potentialberg verzerrt.  Entsprechend
senkt sich der benötigte Energiebetrag für einen Sprung in Kraftrichtung ab, in Gegenrichtung
erhöht sie sich. Betrachtet man eine einfach kubische Struktur mit dem Gitterparameter a und
setzt f :=∣F∣/a2 , so ist die Differenz der Sprungraten in beide Richtungen
k=k 0[exp−W− fa3 /2k bT −exp−W fa3/2k BT ]≈k f a3k bT . (5.3)
Die  mittlere  Geschwindigkeit  der  Teilchen  ist  durch  das  Produkt  aus  Sprungrate  und
Sprungweite, also durch 
v=ak (5.4)
bestimmt. Mit der Definition der Viskosität und der Teilchendichte A=a
−3  erhält man
=af
v
= f
k
=
Ak BT
k
. (5.5)
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Daran lässt  sich sofort  die Temperaturabhängigkeit  der Viskosität  ableiten,  wenn man die
Gleichgewichtssprungrate aus Gleichung (5.1) einsetzt.  Für metallische Schmelzen schreibt
man üblicherweise
=∞⋅expGRT  , (5.6)
in  Anlehnung  an  die  Arrheniusgleichung.  Dabei  wird  DG ([DG]=J  mol-1)  als
Aktivierungsenergie des viskosen Fließens bezeichnet.
5.2 Experimentelle Befunde
Im Rahmen  dieser  Arbeit  konnten  keine  neuen Messungen zur  Viskosität  der  Ag-Cu-Sn-
Schmelzen durchgeführt werden. Zur Vervollständigung der hier gezeigten Eigenschaften der
Legierungen sollen daher kurz vorhandene Daten zusammengestellt werden.
Die binären Systeme Ag-Sn und Cu-Sn wurden durch Gebhardt, Becker und Schäfer [Geb52]
bzw. Gebhardt, Becker und Trägner [Geb53] untersucht. Für die reinen Komponenten erhält
man anhand der Messdaten die in Tabelle 5.1 aufgeführten Werte ∞ und G .
T =∞⋅expGRT 
∞ /mPa s DG / kJ mol-1
Ag [Geb52] 0.600 19.09
Cu [Geb53] 0.796 16.82
Sn [Geb53] 0.424 6.54
Sn [Her91] 0.43 6.29
Tabelle 5.1: Viskosität der reinen Elementschmelzen Ag, Cu und Sn
Betrachtet man die in diesen Arbeiten angegebenen Isothermen der Viskosität  der binären
Legierungen, so fallen v.a. im Cu-Sn deutliche Maxima für Cu6Sn5 und Cu3Sn-Legierungen
auf.  Dies  unterstreicht  nochmals  die  Bedeutung  der  im  festen  Zustand  auftretenden
intermetallischen Phasen für die Schmelze.
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Neuere  Messungen,  speziell  an  den  eutektischen  Zusammensetzungen  wurden  durch  Y.
Plevachuk [Ple03] durchgeführt. Sie sind in Abbildung 5.1 zusammengestellt. Betrachtet man
die  speziell  hinsichtlich  der  Verwendung  als  Lotmaterial  interessierenden  eutektischen
Legierungen, so können kaum Unterschiede festgestellt werden. Dies ist plausibel, denn der
Anteil der zu reinem Zinn zugegebenen - und damit unterschiedlichen - Komponenten ist sehr
gering.  Gegenüber  der  Viskosität  reinen  Zinns  [Her91] sind  jedoch  höhere  Werte  zu
verzeichnen.  Das  Zugeben  der  „Fremdatome“  stört  offensichtlich  die  Bewegung  der
Zinnatome unter dem Einfluss der aufgeprägten Scherkraft. Vergleicht man außerdem mit den
in der Literatur angegebenen Ergebnissen für das konventionelle Blei-Zinn-Lot  [Geb57], so
zeigen  die  eutektischen  Legierungen  des  Systems  Ag-Cu-Sn  eine  durchweg  geringere
Viskosität.  Dabei  wird  die  Differenz  gerade  bei  niedrigen  Temperaturen  -  also  im  unter
Anwendungsgesichtspunkten  wichtigen  Temperaturbereich  -  am  größten.  Im
Zusammenwirken mit entsprechend gutem Benetzungsverhalten ist also zu erwarten, dass Ag-
Cu-Sn-Lote aufgrund der erniedrigten Viskosität leichter fließen.
=∞⋅expGRT 
∞ /mPa s DG / kJ mol-1
Sn100 [Her91] 0.43 6.29
Cu1.7Sn98.3 0.62 5.87
Ag3.8Sn96.2 0.63 6.41
Ag3.8Cu1.3Sn94.9 0.52 6.26
Ag11.7Cu7.0Sn81.3 0.51 7.90
Ag29.1Cu13.0Sn57.9 0.48 11.45
Ag41.8Cu19.4Sn38.8 0.34 20.96
Pb26Sn74 [Geb57] 0.44 7.53
Tabelle 5.2: Arrheniusbeschreibung der Temperaturabhängigkeit der Viskosität
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Abbildung 5.1: Viskosität eutektischer (oben) und ternärer (unten) Ag-Cu-Sn-Legierungen [Ple04]
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Die ternären Legierungen zeigen einen drastischen Anstieg der Viskosität mit zunehmendem
Anteil  von  Silber  und  Kupfer.  Eine  genauere  Analyse  zeigt,  dass  dabei  die
Aktivierungsenergie des viskosen  Fließens mit zunehmender Entfernung von der Zinn-Ecke
anwächst,  während der  Parameter  ∞ ,  der  den  Grenzwert  der  Viskosität  für  sehr  hohe
Temperaturen wiedergibt, leicht absinkt.
Allen  hier  gezeigten  experimentellen  Kurven  ist  gemeinsam,  dass  sie  gut  mit  der
Arrheniusgleichung (5.2) beschrieben werden können. Tabelle  5.2 gibt die Parameter an. In
allen  gemessenen  Kurven  fällt  zudem ein  Buckel  bei  Temperaturen  oberhalb  650°C  auf.
Dieser ist apparativen Einflüssen zuzuschreiben.
Eine weiterführende Auswertung und Interpretation der Messdaten erscheint wünschenswert.
Dazu kommt z.B. ein von Einstein vorgeschlagenes Assoziatmodell  [Ein06] in Frage, dass
ermöglicht,  aus  der  Überhöhung der  Isothermen der  Viskosität  gegenüber  einer  einfachen
Mischungsregel den Volumenanteil der Schmelze abzuschätzen, der durch Assoziate für das
viskose Fließen blockiert ist. Ein weiteres mögliches Herangehen ist, ähnlich wie im Fall der
Oberflächenspannung, die Modellierung der Viskosität anhand der Mischungsenthalpien nach
Seetharaman  und  Du  Sichen  ([See94],  [Sic94]).  Es  zeigt  sich  jedoch,  dass  die  hier
zusammengestellten  Viskositätsdaten  aus  unterschiedlichen  Quellen  mit  diesen  Modellen
nicht  geschlossen  interpretiert  werden  können.  Ursache  hierfür  sind  größere  Unterschiede
zwischen den mit verschiedenen Methoden und verschiedenen Geräten erzielten Ergebnissen.
Weitere  Experimente,  die  zum  Einen  der  Verbesserung  der  Qualität  der  gezeigten
Messergebnisse,  andererseits  der  Vermessung  weiterer  Legierungen  gerade  im  ternären
Zusammensetzungsbereich dienen, erscheinen daher sinnvoll. 
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Die zinnreichen Legierungen des ternären Ag-Cu-Sn Systems, vor allem in den eutektischen
Zusammensetzungen,  sind  interessant  für  die  Entwicklung  eines  bleifreien  Weichlotes.
Höherschmelzende Legierungen mit  entsprechend geringerem Zinnanteil sind nicht für den
Einsatz als Weichlot geeignet, jedoch existieren Hartlote auf Ag-Cu bzw. Ag-Cu-Sn Basis.
Die Qualität der Lötverbindung, aber auch Prozessführung und Prozessbedingungen werden
dabei stark von den Eigenschaften der Schmelze bestimmt. Es ist daher das Ziel dieser Arbeit,
zu dem Verständnis der physikalischen Eigenschaften der Legierungsschmelzen beizutragen.
Struktursensitive  Eigenschaften,  wie  die  Viskosität  und  die  elektrische  Leitfähigkeit  der
Metallschmelzen  werden  durch  die  atomare  Struktur  in  der  Schmelze  beeinflusst.  Die
weiterführende Untersuchung der Struktur ist daher ein zentrales Thema dieser Arbeit. Dazu
wurden Röntgen- und Neutronenstreuexperimente durchgeführt, deren Ergebnisse verwendet
wurden, um ein dreidimensionales Modell der atomaren Struktur mit Hilfe der RMC-Methode
zu erstellen. Besonderes Augenmerk wurde hierbei auf die Legierungsschmelzen des binären
Randsystems  Cu-Sn  gelegt,  da  aufgrund  der  unterschiedlichen  Streueigenschaften  für
Röntgenstrahlung und Neutronen die  Auflösung der  partiellen Beiträge zur  Streuintensität
besonders aussichtsreich erscheinen.
Für die Röntgenbeugungsexperimente stand ein in Bragg-Brentano-Fokussierung arbeitendes
q-q-Diffraktometer zur Verfügung. Weiterhin konnten Messungen mit hohen Intensitäten und
mit  größeren  erreichbaren  Streuvektorbeträgen an  der  Wiggler-Beamline  BW5  am
HASYLAB/DESY durchgeführt  werden. Die  Neutronendiffraktionsexperimente wurden am
„Studsvik  Liquid  and  Amorphous  Diffractometer“  SLAD  am  NFL  Studsvik,  Schweden,
ausgeführt.
Anhand der  Legierung Cu6Sn5 konnte gezeigt  werden,  dass  das  gleichzeitige Anpassen je
eines  Strukturfaktors  aus  Röntgen-  und  Neutronendiffraktionsexperimenten mit  Hilfe  der
RMC-Methode  die  Bestimmung  partieller  Strukturfaktoren  erlaubt.  Die  ermittelten  Sij(Q)
stimmen  gut  mit  Ergebnissen  von  Neutronenstreuexperimenten  mit  Isotopensubstitution
überein.  Mit  der  RMC-Modellierung  steht  also  eine  Methode  zur  Verfügung,  partielle
Strukturfaktoren  näherungsweise aus nur zwei Streuexperimenten an Proben mit natürlicher
Isotopenzusammensetzung  zu  bestimmen,  wenn  ein  ausreichender  Kontrast  zwischen
Röntgen- und Neutronenstreueigenschaften der Streuer besteht.
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Die Berechnung des Cargill-Spaepen-Nahordnungsparameters für weitere Cu-Sn-Legierungen
zeigt  eine  Tendenz  zur  Nahentmischung in  den  Cu-Sn-Schmelzen.  Sowohl  die
Atomanordnung selbst,  als auch die Form der Paarverteilungen deuten auf eine Verteilung
von Cu3Sn-Clustern in einer Matrix aus  übrigbleibendem Zinn hin.  Dabei ordnen sich die
Cluster so an, dass größere Kupfer- und Zinnbereiche entstehen. Um diese Modellvorstellung
weiter  zu  festigen,  sind  Untersuchungen  mittels  Neutronenkleinwinkelstreuung (SANS)
geplant.
Neuere Messungen der Viskosität, die ergänzend vorgestellt wurden, zeigen eine Erhöhung
der dynamischen Viskosität der Schmelzen beim Zulegieren von Silber und/oder Kupfer zu
reinem Zinn. Gegenüber dem herkömmlichen Pb-Sn-Lot zeigen die eutektischen Ag-Cu-Sn-
Legierungen eine niedrigere Viskosität, d.h. sie sind besser fließfähig. Bewegt man sich weiter
in  das  ternäre  System,  so  steigt  sowohl  der   Absolutwert der  Viskosität,  als  auch  die
Aktivierungsenergie  des  viskosen  Fließens  weiter  an.  Eine  Interpretation  der
Viskositätsisothermen anhand  der  geschilderten  Assoziatvorstellung erscheint  sinnvoll.
Quantitative Aussagen sind jedoch aufgrund der Streuung der in der Literatur angegebenen
Daten nicht möglich. Daher ist eine weitere systematische experimentelle Untersuchung der
Viskosität,  eventuell  unterstützt  durch  Modellrechnungen  anhand  thermodynamischer
Kenntnisse,  nötig.  Qualitativ  lässt  sich  jedoch  schließen,  dass  Assoziate  in  der  Schmelze
bestimmte Volumenbereiche für das viskose Fließen blockieren. Damit wird das Verschieben
der Flüssigkeitsschichten gegeneinander gestört, was sich in einer Erhöhung der Viskosität
äußert.
Der  Kontakt  zwischen  Lot  und  den  zu  verbindenden  Materialien  wird  durch  die
Oberflächenspannung des Lotes wesentlich mitbestimmt. Der zweite Teil dieser Arbeit befasst
sich  daher  mit  der  Messung  der  Oberflächenspannung  der  Legierungsschmelzen.  Die
Messungen  wurden  mit  einer  Eintauchmethode durchgeführt,  bei  der  die  durch  die
Flüssigkeitsoberfläche auf einen eingetauchten Stempel ausgeübte Kraft gemessen wird. Die
Auswertung der Kraftmesskurven liefert sowohl Dichte als auch die Oberflächenspannung der
Schmelze.
Die  eutektischen  Legierungen  zeigen  eine  gegenüber  dem  Sn-Pb-Lot  erhöhte
Oberflächenspannung.  Zudem  wurden  lineare  Temperaturabhängigkeiten  im  untersuchten
Temperaturbereich festgestellt.
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Die untersuchten ternären Legierungen sind so gewählt, dass das Verhältnis von Silber- zu
Kupferanteil stets konstant ist. Die Abhängigkeit der Oberflächenspannung der Legierungen
mit  cAg/cCu=7/3 vom Zinnanteil folgt für alle untersuchten Temperaturen einem empirischen
Exponentialgesetz.  Betrachtet  man  die  Temperaturverläufe,  so  ist  festzuhalten,  dass
Zusammensetzungen mit niedrigem Zinngehalt auftreten, die bei Temperaturen wenig über
der  Schmelztemperatur  ein  Wachstum  der  Oberflächenspannung  mit  der  Temperatur
aufweisen. Dieses Verhalten schlägt für höhere Temperaturen um. Es genügt demnach nicht,
eine  rein  lineare  Temperaturabhängigkeit  der  Oberflächenspannung  für  alle  Temperaturen
anzunehmen.
Komplementär zu den Messungen wurde die Oberflächenspannung der Legierungsschmelzen
mit  dem  Butler-Modell  abgeschätzt.  Unter  Verwendung  der  Oberflächenspannung  reiner
Komponenten  und  der  aus  thermodynamischen  Modellrechnungen  zugänglichen
Mischungsüberschussenthalpie erhält  man  zunächst  Aussagen  über  die  chemische
Zusammensetzung der  Oberfläche.  Getrieben durch  entropische  Effekte  und die  geringere
Oberflächenspannung von Sn gegenüber Cu und Ag, ist  die Oberfläche deutlich mit  Zinn
angereichert. Dies zeigt sich auch im Konzentrationsverlauf der Oberflächenspannung: Erst
bei  Zugabe  von  mehr  als  50  Atom-% der  Legierungspartner  zu  reinem Zinn  wächst  die
Oberflächenspannung deutlich an. Die Modellergebnisse wurden mit einer weiteren, in der
Literatur vorgestellten Rechnung verglichen. Es zeigt sich eine gute Übereinstimmung, wobei
jedoch die Verwendung verfeinerter Modelle für weitere Berechnungen sinnvoll  erscheint.
Hervorzuheben ist die Arbeit von Prasad und Mikula, die aufgrund der starken Tendenz zur
Verbindungsbildung in Cu-Sn Legierungen den Einfluss der auch hier diskutierten Cu3Sn-
Clustern auf die Schmelze berücksichtigen.
Eine abschließende Klärung der Eignung der eutektischen (bzw. nah-eutektischen) Ag-Cu-Sn
Legierungen  als  Ersatz  für  das  bisher  verwendete  „Lötzinn“  erfordert  natürlich  weitere
Untersuchungen. So sind die mechanischen und elektrischen Eigenschaften im festen Zustand
entscheidend. Lötversuche müssen zeigen, ob gängige industriell eingesetzte Methoden und
Geräte  ohne  großen materiellen oder  finanziellen  Aufwand dieses  Lotmaterial  verarbeiten
können. Nicht zuletzt muss nach geeigneten Flussmitteln gesucht werden.
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